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Kurzfassung 
 
In der vorliegenden Arbeit wurden pulvermetallurgische Verfahrenstechniken für die endkon-
turnahe Fertigung von Titan-Implantaten mit definierter Porosität sowie NiTi-Implantaten mit 
vollständig ausgeprägten Formgedächtniseigenschaften entwickelt. Poröse Implantate haben 
eine hohe Attraktivität für biomedizinische Anwendungen, da sie eine gute Verankerung im 
menschlichen Skelett aufweisen, wenn der Knochen in die Poren einwächst. Weiterhin wird 
durch die Anpassung der elastischen Eigenschaften an den Knochen das Risiko der Span-
nungsabschirmung (sog. Stress-shielding) auf ein Minimum reduziert. Implantate und medizi-
nische Instrumente aus NiTi besitzen aufgrund des Formgedächtniseffekts einzigartige me-
chanische Eigenschaften, die die Funktion maßgeblich bestimmen. Für beide Werkstoffklas-
sen ist die konventionelle Fertigung über die schmelzmetallurgische Route mit anschließender 
Umformung und mechanischer Bearbeitung schwierig, da sich aufgrund der Porosität bzw. 
des Formgedächtniseffekts ein hoher Werkzeugverschleiß ergibt. 
Neben einer umfassenden Beschreibung der in der Arbeit entwickelten Verfahrenstechniken 
erfolgte eine grundlegende Charakterisierung der spezifischen mechanischen und biologi-
schen Eigenschaften. Die erzielten Ergebnisse werden unter Berücksichtigung der relevanten 
Literatur diskutiert und hinsichtlich ihres industriellen Umsetzungspotentials bewertet. Das 
große Potential der pulvermetallurgischen Verarbeitung beider Werkstoffklassen für biomedi-
zinische Implantate konnte an einer Reihe von Prototypen (Schale für ein Hüftimplantat, Wir-
belsäulenimplantat zum Bandscheibenersatz, Zahnimplantat, Fußklammer) verdeutlicht wer-
den. Ein Höhepunkt der Arbeit war die Lizenzierung der Platzhaltermethode an die Fa. Syn-
thes, die 2007 ein in der Porosität gradiertes Wirbelsäulenimplantat auf den Markt gebracht. 
 
 
 
Abstract
 
In the present work, powder metallurgical processing routes were developed, which enable 
the net-shape manufacturing of porous titanium implants as well as NiTi implants with fully 
pronounced shape memory behaviour. Porous implants are attractive due to an improved fixa-
tion in the human skeleton if the bone grows into the open porosity. Furthermore, adaption of 
Young’s modulus reduces the risk of stress-shielding to a minimum. Implants and biomedical 
devices made of NiTi are well known for their unique mechanical properties, which are either 
based on shape memory effect or pseudoelasticity. For both class of materials, conventional 
manufacturing by ingot metallurgy with subsequent hot or cold working and mechanical ma-
chining is difficult to conduct due to the fact that porosity and shape memory properties cause 
enhanced tool wear. 
In addition to a comprehensive description of the processing technologies developed in this 
work, basic characterisation of specific mechanical and biological properties was conducted. 
Results achieved were discussed considering related literature. Applicability under industrial 
conditions was evaluated. The potential of powder metallurgical processing of these materials 
was demonstrated on a couple of implant prototypes like acetabular cup, spine implant for 
vertebral disc replacement, dental implant and foot staple. A highlight of the work was licens-
ing of the space holder method to Synthes Company. In 2007, Synthes launched a spine im-
plant on market, which was manufactured with a gradient in porosity using this technology. 
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Hydroxylapatit Ca10(PO4)6(OH)2, kristalliner Bestandteil des Knochens 
Implantat Künstliches System, das in den Körper eingebracht wird und 
beeinträchtigte oder verlorene Körperfunktionen ersetzt 
Ingrowth Einwachsen des Knochens in eine offenporöse Implantatober-
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In vitro Im Reagenzglas (z.B. Zellkulturversuche) 
In vivo Im Körper eines Lebewesens (z.B. Tierversuche) 
Kalziumphosphat CaPO3, amorphe Phase des Knochens, eingelagert im Hydro-
xylapatit 
Knochenzement Aushärtender Kunststoff zur direkten Fixierung von Implanta-
ten im Knochen, in der Regel Polymethamethylarcylat PMMA 
Kollagen Faserbildendes Strukturprotein, organischer Bestandteil des 
Knochens 
Kompakta Auch Kortikalis; dichtes, hochfestes Knochengewebe, das die 
äußere Schicht des Knochens bildet 
Leukozyten Blutzellen 
Oberflächen-
Kompatibilität 
Anpassung der chemischen, biologischen und morphologischen 
Oberflächeneigenschaften des Implantats an das Empfängerge-
webe mit dem Ziel einer biologischen Wechselwirkung 
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Ongrowth Mechanische Verklammerung des Knochens mit einer aufge-
rauten Implantatoberfläche (z.B. durch Sandstrahlen oder Plas-
maspritzen) 
Orthodontischer 
Draht 
Pseudoelastischer NiTi-Draht, der eine gleichbleibende Kraft 
auf das Gebisses ausübt, um Fehlstellungen auszugleichen 
Osseointegration Struktureller und funktioneller Verbund zwischen Implantat und 
Knochen 
Osteoblasten Knochenbildende Zellen 
Osteoinduktiv Anregung der Neubildung des Knochens über das natürliche 
Maß hinaus 
Osteoklasten Knochenauflösende Zellen 
Osteokonduktiv Implantatoberfläche und –werkstoff begünstigt das Einwachsen 
des Knochens 
Osteosynthese Fixierung von Knochenfrakturen durch Platten, Schrauben oder 
Nägel 
Patella Kniescheibe 
Periosteum Hülle um den Knochen aus Bindegewebe, das den Knochen mit 
Nährstoffen versorgt 
PLIF-Implantat Posterior lumbar interbody fusion: Wirbelsäulenimplantat, das 
vom Rücken aus (posterior lumbar) eingesetzt wird 
Press-fit Fixierung eines Implantats durch Einschlagen in eine Bohrung 
mit Untermaß 
Proliferation Vermehrung von Körperzellen 
Resorption Rückbildung des Knochens an der Grenzfläche zum Implantat 
in Folge des „Stress-shielding“ 
Spongiosa Schwammartige, hochporöse Knochensubstanz  
Stent Implantat zum Abstützen von Gefäßwänden, z.B. zur Erweite-
rung von koronaren Blutgefäßen, häufig aus NiTi 
Stress-shielding Spannungsabschirmung der natürlichen Belastung des Kno-
chens durch ein Last tragendes Implantat  Rückbildung der 
Knochensubstanz ausgehend von der Grenzfläche zum Implan-
tat 
Struktur-
Kompatibilität 
Anpassung der elastischen Eigenschaften des Implantats an den 
Knochen durch geeignete Werkstoffauswahl und Konstruktion 
des Implantats, mit Ziel das Risiko des „Stress-shielding“ zu 
minimieren 
Zellkulturversuch Besiedlung der Oberfläche des Implantatwerkstoffs mit Körper-
zellen (z.B. hMSC, Osteoblasten, Leukozyten) in einem Nähr-
medium bei 37°C  
Zytotoxisch Zellschädigend 
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Kapitel 1: Einleitung und Zielsetzung 
 1
1. Einleitung und Zielsetzung 
 
Im Zuge wachsender Lebenserwartung und gehobenen Ansprüchen an die Lebensqualität 
besteht ein zunehmender Bedarf, beeinträchtigte oder verlorene Körperfunktionen durch ge-
eignete künstliche Systeme zu ersetzen. Ein wichtiges Beispiel hierfür sind biomedizinische 
Implantate, die weltweit einen Wachstumsmarkt mit deutlichen Zuwachsraten darstellen 
[Bun05, Brä09]. Hauptursachen für Degenerationen des menschlichen Skeletts sind irrever-
sible Defekte im Knochengewebe aufgrund von Unfällen, Abnutzungserscheinungen oder als 
Ergebnis chronischer Erkrankungen [Win02]. Last tragende Implantate werden bevorzugt aus 
metallischen Werkstoffen gefertigt, da diese die beste Langzeitstabilität unter den im mensch-
lichen Bewegungsablauf auftretenden dynamischen Belastungen erwarten lassen. Metalle 
heben sich durch die Fähigkeit hervor, Zug- und Biegespannungen aufzunehmen, die von 
keramischen Bauteilen aufgrund ihrer geringen Duktilität nur in sehr geringen Maßen toleriert 
werden. Letztere zeigen ein erhöhtes Restrisiko gegenüber Bruch, so dass Keramikbauteile 
nur für bestimmte Anwendungen wie z.B. die Kugel im künstlichen Hüftgelenk oder vollke-
ramische Zahnimplantate zum Einsatz kommen [Wil02]. Polymere weisen eine für Last tra-
gende Implantaten zu geringe Festigkeit auf und werden an dieser Stelle in der Regel nicht 
eingesetzt. 
 
Aber auch bei metallischen Implantaten ist zu beachten, dass die Dauerfestigkeit nur eines 
von mehreren Kriterien für die erfolgreiche Integration in den Bewegungsapparat des Patien-
ten ist. Wichtige Einflussgrößen sind die Auswahl eines in der Geometrie an die Anatomie 
des Patienten angepassten Implantats, eine fehlerfreie Operationstechnik sowie eine für die 
Fixierung des Implantats ausreichende Qualität der verbleibenden Knochensubstanz. Weiter-
hin ist zu beachten, dass die Körperflüssigkeit aufgrund des hohen Gehalts an Ionen (u.a. Cl--
Ionen), biologischen Faktoren sowie der erhöhten Temperatur von 37°C ein relativ aggressi-
ves chemisches Medium darstellt, dass eine hohe Korrosionsbeständigkeit des Metalls erfor-
dert [Win02]. Um die Biokompatibilität des Metalls über den vorgesehenen Implantationszeit-
raum sicherzustellen, dürfen allenfalls Substanzen in nicht-toxischen Konzentrationen freige-
setzt werden [Ewe91]. 
 
Selbst wenn diese Anforderungen zufriedenstellend erfüllt werden, bleibt die langzeitstabile 
Fixierung des Implantats problematisch. Ursache hierfür sind die stark unterschiedlichen elas-
tischen Eigenschaften von Knochen und den gängig eingesetzten Implantatwerkstoffen. In 
vereinfachter Darstellung besteht der menschliche Knochen aus einer dichten äußeren Schicht 
(sog. Kompakta) sowie einer hochporösen inneren Struktur (sog. Spongiosa). Die Last tra-
genden Eigenschaften werden wesentlich durch den kortikalen Knochen bestimmt, dessen E-
Modul im Bereich von 12 – 20 GPa liegt. Der E-Modul des spongiösen Knochens hingegen 
liegt je nach Porosität im Bereich von 0,02 – 3 GPa [Gib97, Rya06]. Unter Druckbelastung 
erreicht der gesamte Knochenverbund Festigkeiten in der Größenordnung von 130 – 200 
MPa, unter Zugbelastung 50 – 150 MPa [Gib97]. Aufgrund des hohen Anteils organischer 
Bestandteile in der Knochenmatrix, die zu 85 – 90 % aus Kollagen sowie weiteren organi-
schen Substanzen besteht [Epp03], zeigt der Knochen reversible Formänderungen im Bereich 
von 1 – 2 %, ohne dass es zu einer Schädigung des Knochens kommt [Sha02]. Die wichtigs-
ten als Implantatwerkstoffe zugelassenen Legierungen sind der rostfreie Stahl 1.4404 (316L), 
CoCr-Legierungen sowie eine Reihe von Titanlegierungen (CP-Ti, TiAl6V4, TiAl6Nb7). 
Diese Werkstoffe übertreffen bei geeigneter Konstruktion des Implantats die für die Implan-
tatanwendung notwendigen Dauerfestigkeiten in der Regel problemlos [Lan86]. Weitaus kri-
tischer verhalten sich aber die ungenügend an den Knochen angepassten elastischen Eigen-
schaften (E-Moduli Stahl 316L: 210 GPa, CoCr: 230 GPa, Titan: 110 GPa [Rya06]). Wird ein 
Implantat aus diesen Werkstoffen im direkten Kontakt mit dem Knochen belastet, werden die 
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mechanischen Eigenschaften des Verbunds Implantat/Knochen vor allem im Bereich der 
Krafteinleitung durch das Implantat dominiert. In diesen Bereichen übernimmt das Implantat 
die tragenden Eigenschaften und schirmt die im natürlichen Bewegungsablauf auf den Kno-
chen einwirkenden Spannungen ab (sog. Stress-shielding). Fällt dieser für die ständig ablau-
fende Erneuerung der Knochensubstanz notwendige Spannungsanreiz weg, bildet sich der 
Knochen im Laufe der Zeit zurück [Rob76, Cam78]. Für dynamisch belastete Implantate kann 
dies zu einer Lockerung oder im schlimmsten Fall zu einem Ermüdungsbruch des Implantats 
führen [Bob92, Kro98]. Beides erfordert eine erneute Operation mit Austausch des Implan-
tats. Zur besseren Fixierung des Implantats im Knochen kommen traditionell Schrauben, 
Knochenzemente (z.B. PMMA) oder eine Presssitz-Verbindung zum Einsatz [Win01]. Diese 
Fixierungen lösen aber auf lange Zeit das Problem des schlecht angepassten E-Moduls nicht. 
 
Um eine bessere Anpassung des E-Moduls an den Knochen als bei den etablierten Implantat-
werkstoffen zu erreichen, werden zwei Ansätze verfolgt. Ein vielversprechender Ansatz zur 
Absenkung des E-Moduls metallischer Werkstoffe ist das Einbringen einer definierten Porosi-
tät [Dun04, Rya06]. Ist diese vorteilhaft als offene und interkonnektierende Porosität ausge-
führt und besteht eine ausreichende Porengröße, kann der Knochen in die poröse Impantat-
oberfläche einwachsen [Win02]. Auf diese Weise entsteht zusätzlich eine strukturelle und 
funktionelle Bindung zwischen dem Implantat und dem Knochen, die zu einer langzeitstabi-
len Verankerung des Implantats im Knochen führt. Da zur Sicherstellung der Interkonnektivi-
tät der Poren in der Regel Porositäten von > 60 % angestrebt werden [Imw07], folgt zwangs-
läufig eine deutliche Reduzierung der mechanischen Festigkeit des Implantats. Als Folge 
kommen frei tragende, poröse Implantate nicht für alle Implantatanwendungen in Frage. Ei-
nen Ausweg bietet die Einführung einer stufenweisen Gradierung der Porosität [Thi01] oder 
die geeignete Kombination dichter und poröser Bereiche [Win01]. Eine alternative Möglich-
keit zur Absenkung des E-Moduls ist der Einsatz dichter, metallischer Werkstoffe, die einen 
im Vergleich zu Titan noch besser an den Knochen angepassten E-Modul aufweisen. Ein aus-
sichtsreiches Beispiel hierfür ist der Werkstoff Nitinol, der auf der intermetallischen Phase 
NiTi basiert und im austenitischen Zustand einen E-Modul von 83 GPa, im martenitischen 
Zustand einen E-Modul von 28 – 41 GPa aufweist [Hod00]. Eine Besonderheit dieses Werk-
stoffs ist der Formgedächtniseffekt, der auf einer reversiblen Phasenumwandlung zwischen 
der Hochtemperaturphase Austenit und der Tieftemperaturphase Martensit beruht [Ots99]. 
Wird eine Probe im martensitischen Zustand verformt, kann sie nach einer Erhitzung in die 
austenitische Phase ihre Ursprungsform wieder einnehmen (sog. Formgedächtnis- oder Ein-
Wege-Effekt). Im austenitischen Zustand weisen NiTi-Legierungen in einem bestimmten 
Temperaturbereich pseudoelastische Eigenschaften auf, die auf einer spannungsinduzierten 
Martensitumwandlung beruhen. Beide Effekte werden heute bereits für biomedizinische Im-
plantate als auch für medizinische Werkzeuge genutzt [Yah00, Ese04, Fis04]. NiTi ist als 
Implantatwerkstoff zugelassen, aufgrund des hohen Ni-Gehalts besteht aber das Risiko aller-
gischer Reaktionen [Sha02, Sha04, Ess05, Sha06, Sha08]. 
 
Metallische Implantatwerkstoffe werden in der Regel über schmelzmetallurgische Prozesse 
mit anschließender Umformung und mechanischer Bearbeitung hergestellt. Dieses Verfahren 
eignet sich jedoch nur bedingt zur Herstellung offenporöser metallischer Implantate. Die zur 
Herstellung von Aluminium-Schäumen etablierten Technologien [Ban01] lassen sich nur be-
dingt auf Implantatwerkstoffe wie z.B. Titan übertragen. Wesentliche Ursache ist die im Ver-
gleich zur Schmelztemperatur von Titan (1667°C) deutlich zu niedrige Zersetzungstemperatur 
der etablierten Porenbildner (z.B. TiH2) sowie die hohe Affinität der Titanlegierungen zur 
Aufnahme von Verunreinigungen wie Sauerstoff oder Kohlenstoff bei der Prozessführung, die 
zu einer Versprödung des Werkstoffs führen. Weiterhin ist die mechanische Bearbeitung von 
porösen Titanlegierungen schwierig, da die Poren bei einer konventionellen mechanischen 
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Bearbeitung aufgrund der plastischen Verformung der Stege teilweise oder vollständig ver-
schlossen werden. Der unterbrochene Schnitt führt bei der mechanischen Bearbeitung zusätz-
lich zu einem hohen Werkzeugverschleiß [Bra03, Tut11]. Für NiTi-Werkstoffe hat sich zwar 
die schmelzmetallurgische Prozessführung etabliert, es besteht jedoch auch hier der Nachteil, 
dass sich NiTi aufgrund der Formgedächtniseigenschaften nur sehr schlecht und mit einem 
hohen Werkzeugverschleiß endkonturnah bearbeiten lässt [Wu99, Wei01]. Aus diesem Grund 
gibt es bis heute wenige Anwendungen von NiTi-Legierungen, die eine komplexe Bauteilge-
ometrie erfordern. Für beide Werkstoffklassen stellt die Pulvermetallurgie eine aussichtsrei-
che Alternative dar, um die bei schmelzmetallurgischer Herstellung auftretenden Nachteile zu 
umgehen. Die vorliegende Arbeit greift diesen Ansatz auf. 
 
 
Zielsetzung der Arbeit 
 
Ziel der Arbeit war die Entwicklung pulvermetallurgischer Verfahrenstechniken, um Struktur- 
und Funktionsbauteile aus Titanlegierungen mit definierter Porosität sowie aus NiTi-
Legierungen endkonturnah herzustellen. Auch im letzteren Fall wurde optional die Einstel-
lung einer funktionellen Porosität angestrebt. Aufgrund des großen Potentials beider Legie-
rungssysteme für biomedizinische Anwendungen wurde die Machbarkeit an Implantat-
Prototypen gezeigt.  
 
Pulvermetallurgie von porösem Titan 
Für den Nachweis der endkonturnahen Fertigung poröser Titan-Implantate dienten die Halb-
schale eines Hüftimplantats, der Prototyp eines Wirbelsäulenimplantats sowie die poröse Au-
ßenbeschichtung eines Zahnimplantats. Für die endkonturnahe Formgebung wurden zwei 
innovative Verfahrenstechniken entwickelt, die Bearbeitung von Pulver-Platzhalter-
Presskörpern im ungesinterten Zustand (Grünbearbeitung) sowie der Metallpulver-Spritzguss 
(Metal Injection Moulding MIM) mit Platzhalterpartikeln. Der poröse Titanwerkstoff wurde 
umfassend und anwendungsnah hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften charakterisiert. 
Zusätzlich wurde die biologische Verträglichkeit durch Zellkulturversuche nachgewiesen. 
Teile der durchgeführten Arbeiten erfolgten in enger Absprache mit den Firmen Synthes, 
Schweiz (Wirbelsäulenimplantate) sowie Thommen Medical, Schweiz (Zahnimplantate) in 
bilateralen Projekten. Von den Firmen wurde folgendes Lastenheft für den porösen Titan-
Werkstoff erstellt: 
 Endkonturnahe Formgebung ohne mechanische Nachbearbeitung 
 definierte Porengröße im Bereich von 150 – 700 μm 
 Gesamtporosität einstellbar im Bereich von 60 – 80 Vol.% 
 Durchgehende und offene Porosität 
 Optional: stufenweise Gradierung der Porosität 
 Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte < Titan grade 4 (ISO 5832-2) 
 Mechanische Eigenschaften (statisch, dynamisch) nach Vorgaben von Synthes 
 Dynamische Biegefestigkeit Zahnimplantate (ISO 14801) 
 Funktionsnachweis im biologischen Umfeld 
 
Pulvermetallurgie von NiTi 
Für den Nachweis der endkonturnahen Fertigung von NiTi-Legierungen wurde eine biomedi-
zinische Fußklammer ausgewählt. Zur Formgebung wurde das Verfahren des Metallpulver-
Spritzgusses auf vorlegierte NiTi-Pulver unter Berücksichtigung der spezifischen Eigenschaf-
ten dieses Werkstoffs übertragen. Optional erfolgte eine Übertragung der bei den porösen 
Titanwerkstoffen eingeführten und etablierten Platzhaltermethode auf NiTi-Werkstoffe. So-
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wohl an dichten als auch an porösen Probekörpern erfolgte eine umfassende Charakterisie-
rung der mechanischen Eigenschaften sowie der Formgedächtniseigenschaften. Bei der Cha-
rakterisierung wurde der Einfluss der pulvermetallurgischen Prozessführung auf das Gefüge 
und die mechanischen Eigenschaften detailliert untersucht. Zusätzlich durchgeführte Zellkul-
tur- und Korrosionsversuche erlaubten eine erste Aussage zur Biokompatibilität pulvermetal-
lurgisch hergestellter NiTi-Legierungen. Alle Arbeiten wurden im Rahmen des von der DFG 
geförderten Sonderforschungsbereichs SFB459 „Formgedächtnistechnik“ durchgeführt, der 
an der Ruhr-Universität Bochum eingerichtet war. Für die Optimierung der Verfahrenstechnik 
wurde folgendes Lastenheft definiert: 
 Endkonturnahe Formgebung ohne mechanische Nachbearbeitung 
 Bei Bedarf Einstellung definierter Makroporen durch Platzhalterwerkstoffe 
 Erfüllung der ASTM-Norm für NiTi-Implantate (ASTM F 2063-05) 
 Vollständige Ausprägung der Formgedächtniseffekte 
(Ein-Wege-Effekt, Pseudoelastizität) 
 Bruch erst nach ausgeprägter plastischer Verformung 
 Klärung des Einflusses von Sauerstoff- und Kohlenstoffverunreinigungen auf das Ge-
füge des Werkstoffs und die mechanischen Eigenschaften 
 Nachweis der Biokompatibilität pulvermetallurgisch hergestellter NiTi-Bauteile im 
Zellkulturversuch 
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2. Stand der Technik 
 
Die Funktion von Werkstoffen in biomedizinischen Anwendungen wird durch eine geeignete 
Kombination der mechanischen, chemischen und biologischen Eigenschaften bestimmt. Diese 
werden durch die Wechselwirkung mit dem umgebenden Körpermedium wesentlich beein-
flusst. Da biologische Systeme aufgrund ihrer Komplexität durch künstliche Ersatzlösungen 
nur sehr bedingt nachgebildet werden können, muss häufig der beste Kompromiss für das 
jeweilige Anforderungsprofil gefunden werden. Hierbei besteht die Möglichkeit, verschiedene 
Werkstoffe geeignet zu kombinieren (z.B. metallisches Implantat mit bioaktiver Beschich-
tung). 
 
Für die in dieser Arbeit im Fokus stehenden Knochenimplantate wird im Folgenden ausge-
hend von den spezifischen Eigenschaften des menschlichen Knochens beschrieben, welche 
Lösungsansätze zur Realisierung von stabilen Implantat-Knochen-Verbünden derzeit verfolgt 
werden. Für die Funktion muss für den gesamten Implantationszeitraum eine gleichbleibende 
Kraftübertragung zwischen dem Implantat und dem Körpergewebe gewährleistet sein. Zur 
Realisierung dieser Randbedingung spielen die Oberflächen- und Struktur-Kompatibilität des 
Implantats eine wesentliche Rolle [Win02]. Die Eigenschaften der Implantatoberfläche be-
stimmen wesentlich die biologische Verträglichkeit des Implantats, die durch die Anhaftung 
und Proliferation von Körperzellen auf der Implantatoberfläche sowie das Ausbleiben von 
Immunreaktionen gekennzeichnet ist. Die Struktur-Kompatibilität des Implantatwerkstoffs 
wird durch eine ausreichende Dauerfestigkeit des Implantats sowie eine möglichst gute An-
passung der elastischen Eigenschaften zwischen Implantatwerkstoff und Knochen erreicht. 
 
Last tragende Implantate werden bevorzugt aus metallischen Werkstoffen gefertigt, da diese 
bei geeigneter Konstruktion und Implantation die ausgewogensten mechanischen Eigenschaf-
ten zeigen. Bei Keramiken besteht auf Grund ihrer Sprödigkeit ein höheres Restrisiko gegen-
über Bruch, so dass keramische Komponenten bisher nur für spezielle Implantatanwendungen 
eingesetzt werden. Beispiele hierfür sind die Kugel im künstlichen Hüftgelenk sowie vollke-
ramische Zahnimplantate [Wil01]. Polymere weisen eine für den Last tragenden Teil von Im-
plantaten zu geringe Festigkeit auf und werden deshalb nicht eingesetzt [Rya06]. In der Arbeit 
wird auf eine genauere Beschreibung der beiden letztgenannten Werkstoffklassen verzichtet. 
 
Im Folgenden werden die wesentlichen metallischen Implantatwerkstoffe (austenitische CrNi-
Stähle, CoCr-Legierungen, Titan und Titanlegierungen, NiTi-Legierungen) eingeführt und 
hinsichtlich ihrer Oberflächen- und Struktur-Kompatibilität bewertet. Der Zusammenhang 
zwischen der Gestaltung der Implantatoberfläche und der daraus resultierenden Verankerung 
des Implantats im Knochengewebe wird beschrieben. Die Methoden zur Herstellung von Im-
plantatwerkstoffen mit definierter Porosität werden erläutert. 
 
 
2.1 Eigenschaften des menschlichen Knochens 
 
Aufbau des menschlichen Knochens 
 
Zum besseren Verständnis des komplexen Anforderungsprofils an Knochenimplantate wird 
zuerst der prinzipielle Aufbau des menschlichen Knochens erläutert. Abbildung 2.1 zeigt 
schematisch den anisotropen Aufbau des menschlichen Knochens. Die Außenwand des Kno-
chens besteht aus einer dichten Struktur, die auch als kortikaler Knochen bzw. Kompakta be-
zeichnet wird. Dieser wird außen von der Knochenhaut (sog. Periosteum) umgeben, die den 
Knochen über entsprechende Gefäße mit Blut und Nährstoffen versorgt. Der kortikale Kno-
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chen weist eine Dichte von 1,8 – 2,0 g/cm3 auf und macht etwa 80 % der Masse des mensch-
lichen Skeletts aus. Im Inneren des Knochens befindet sich ein hochporöses Netzwerk aus 
sich überschneidenden, gebogenen Knochenstegen und –plättchen, die den sog. spongiösen 
Knochen bilden. Auch wenn der Massenanteil der Spongiosa nur etwa 20 % beträgt, liegt ein 
etwa 10faches Oberfläche/Volumen-Verhältnis wie beim kortikalen Knochen vor [Win02]. Je 
nach anliegender Belastung im natürlichen Bewegungsablauf kann die Dichte des spongiösen 
Knochens zwischen 5 und 70 % der Dichte des kortikalen Knochens variieren [Gib97]. Auf 
diese Weise erreicht das menschliche Skelett eine Gewichtsminimierung bei optimaler 
Lastübertragung. Bei Plattenknochen wie der Schädelkalotte oder dem Beckenkamm liegt 
eine Sandwich-Anordnung aus dichtem und porösem Knochen vor. Bei Röhrenknochen, die 
im Wesentlichen für den Aufbau der Extremitäten Arme und Beine verantwortlich sind, be-
findet sich das spongiöse Knochengewebe bevorzugt an den Enden des Knochens und unter-
stützt dort die Stabilität der Gelenke.  
 
Eine Besonderheit des Knochens ist die Eigenschaft, dass sich seine Mikrostruktur an Ände-
rungen der äußeren Belastung anpassen kann, die z.B. aus einer veränderten Lebensweise 
resultiert. In Abhängigkeit von dem Betrag und der Richtung der aufgebrachten Last besteht 
die Möglichkeit des spannungsinduzierten Knochenumbaus, dessen Mechanismus noch nicht 
vollständig geklärt ist. In Bereichen geringer Belastung wird Knochen abgebaut, während 
hoch belastete Bereiche durch Bildung neuer Knochensubstanz verstärkt werden. Beim spon-
giösen Knochen nimmt bei erhöhter Belastung die Dichte zu, indem dünnere Knochenstege 
durch plattenartige Strukturen ersetzt werden. Die Ausrichtung der Platten erfolgt in Richtung 
der Spannungseinleitung. Es ist jedoch zu beachten, dass eine Überlastung des Knochens auch 
eine Rückbildung des Knochens zur Folge haben kann. 
 
 
 
Abbildung 2.1: Schematischer Querschnitt durch den menschlichen Knochen. 
 
Die chemische Zusammensetzung des kortikalen und spongiösen Knochens ist annähernd 
gleich. Der Knochen besteht in beiden Fällen zu etwa 65 - 70 Gew. % aus anorganischen und 
zu etwa 30 – 35 Gew. % aus organischen Bestandteilen. Bei den anorganischen Anteilen han-
delt es sich um eine Mischung aus kristallinem Hydroxylapatit Ca10(PO4)6(OH)2, der deutli-
che Menge an Wasser bindet, sowie aus amorphem Kalziumphosphat CaPO3 [Gib97]. Durch 
die Einlagerung des amorphen Kalziumphosphats ergibt sich im Vergleich zum reinen Hyd-
roxylapatit eine geringerer kristalliner Anteil und eine erhöhte Löslichkeit, wodurch für den 
Organismus wichtige Austauschreaktionen mit dem umgebenden Körpergewebe erleichtert 
werden. Bei den organischen Bestandteilen des Knochens handelt es sich zu 95 % um Kol-
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lagen. Die restlichen 5% der organischen Knochensubstanz sind nicht kollagene Proteine, die 
eine wichtige Rolle beim Stoffwechsel und der Knochenmineralisation spielen. 
 
Für den Auf- und Umbau des Knochens sind Knochenzellen verantwortlich, die in Abhängig-
keit von genetischen Programmen bereits im frühkindlichen Stadium aus den embryonalen 
Stammzellen (Ausgangspunkt ist die befruchtete Eizelle) differenzieren und sich anschließend 
über Zellteilung vermehren. Im menschlichen Organismus werden drei Arten von Knochen-
zellen unterschieden [Win02]. Die Osteoblasten, die einen Durchmesser von etwa 20 μm 
aufweisen, sind für den Aufbau des Knochengewebes verantwortlich. Zuerst bilden sie die 
organische Grundsubstanz des Knochens, die wie oben dargestellt im Wesentlichen aus Prote-
inen und Kollagen besteht. Das Kollagen wird bevorzugt in Richtung der anliegenden 
Hauptspannungsrichtung abgelagert und bildet das Kristallisationszentrum für die Ausbildung 
der anorganischen Knochenbestandteile. Zur Steuerung der Mineralisierung des Kollagens, 
die außerhalb der Osteoblasten erfolgt, wird von den Osteoblasten ein Enzym (alkalische 
Phosphatase) freigesetzt. Bei der Mineralisierung kommt es zur Anlagerung von Kalzium-
Ionen an die Phosphatgruppen des Kollagens. Im Anschluss wird Kalziumphosphat ausgefällt, 
das anschließend zu Hydroxylapatit umwandelt. Die übliche Wachstumsrate für die Knochen-
neubildung liegt im Bereich von 1 – 2 μm/Tag. Einen wichtigen Beitrag für die gezielte Mine-
ralisierung des Knochens liefern die Osteozyten, die von den Osteoblasten abstammen und 
eine Größe von 20 – 60 μm aufweisen. Die Osteozyten sind in die mineralisierte Knochen-
substanz eingelagert und steuern den für die kontrollierte Mineralisierung notwendigen Aus-
tausch von Kalzium- und Phosphat-Ionen zwischen den Blutgefäßen und dem im Aufbau be-
findlichen Knochen. Es wird vermutet, dass die Osteozyten auch als Mittler für die Umset-
zung von Spannungsreizen auf den Knochenumbau wirken. Ein wichtiger Bestandteil des 
spannungsinduzierten Knochenumbaus ist die Knochenresorption, für die die Osteoklasten 
verantwortlich sind. Hierbei handelt es sich um ca. 100 μm große, leicht bewegliche Zellen, 
die sich über Haftmoleküle an der Knochenoberfläche anlagern. Im Anschluss wird die Kno-
chensubstanz über einen komplexen Mechanismus unter Änderung des pH-Werts aufgelöst 
und die gelösten Substanzen werden an die intrazelluläre Matrix abgegeben. Im gesunden 
Organismus sind Knochenauf- und umbau streng miteinander gekoppelt und bilden die 
Grundlage für das kontinuierlich ablaufende Knochen-Remodelling. Dieses bietet dem Körper 
die Möglichkeit, die Stabilität des Skeletts an äußere Reize anzupassen. Ein Beispiel hierfür 
ist die Erhöhung der Knochendichte bei starker körperlicher Belastung. 
 
 
Mechanische Eigenschaften des menschlichen Knochens 
 
Aufgrund des anisotropen Aufbaus des Knochens sind auch die mechanischen Eigenschaften 
stark richtungs- und mikrostrukturabhängig, so dass eine einheitliche Angabe von Festig-
keitswerten und E-Moduli nicht möglich ist. Zusätzlich ändern sich mit zunehmendem Alter 
die mechanischen Eigenschaften des Knochens. Im lebenden Organismus werden die mecha-
nischen Eigenschaften des Knochens durch das Zusammenspiel der organischen und anorga-
nischen Bestandteile bestimmt. Die organischen Kollagenfasern ermöglichen die Aufnahme 
von Zugkräften, während die mineralischen Bestandteile die Druckfestigkeit des Knochens 
bestimmen. In guter Näherung liegt die Zugfestigkeit bei etwa 2/3 der Druckfestigkeit. 
 
Eine Bestimmung der mechanischen Kennwerte von Knochen im lebenden Organismus ist 
nicht möglich. Bei der Durchführung von mechanischen Tests an explantierten Knochen ist zu 
beachten, dass das Messergebnis durch den Ort der Probenentnahme sowie die gewählte Pro-
bengeometrie stark beeinflusst wird. Weiterhin ist eine ausreichende Feuchtigkeit des Kno-
chens beim Test zu beachten, da mit zunehmender Austrocknung der duktile Einfluss der or-
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ganischen Bestandteile des Knochens verlorengeht und daraus ein Übergang zu einem sprö-
den Bruchverhalten resultiert. Aufgrund dieser Einflussfaktoren weisen die in der Literatur 
angegebenen mechanischen Kennwerte des Knochens eine hohe Bandbreite auf [Gib97, 
An00]. 
 
Der kortikale Knochen zeigt bei Belastungen in longitudinaler Richtung linear elastische 
Dehnungen bzw. Stauchungen von ca. 0,7 %. In beiden Fällen tritt ein Bruch erst bei Verfor-
mungen größer als 2 % auf [Gib97]. Für Deformationen im Bereich von 0,7 bis 2 % zeigt der 
Knochen ein pseudoplastisches Verhalten, d.h. das Knochengewebe geht trotz einer Verfor-
mung, die den linear elastischen Bereich überschreitet, wieder nahezu vollständig in den Aus-
gangszustand zurück, ohne dass daraus eine bleibenden Schädigung des Gewebes resultiert 
[Sha02]. Zusätzlich kommt es bei einer reversiblen Verformung bis in den pseudoplastischen 
Bereich zu einer Energiedissipation, die die Dämpfungseigenschaften des menschlichen Be-
wegungsapparats unterstützt. Im Gegensatz dazu tritt bei einer Zugbelastung des kortikalen 
Knochens in transversaler Richtung der Bruch bereits im linear elastischen Bereich bei einer 
Dehnung von 0,6 % auf, was die starke Anisotropie des Knochens unterstreicht. Tabelle 2.1 
fasst charakteristische mechanische Kennwerte für den kortikalen Knochen in longitudinaler 
und transversaler Richtung zusammen, die in der Literatur beschrieben werden. 
 
Tabelle 2.1: Charakteristische mechanische Kennwerte des kortikalen Knochens in Abhängigkeit von der Be-
lastungsrichtung, Zusammenfassung von Literaturwerten durch Gibson und Ashby [Gib97]. 
Kortikaler Knochen longitudinale Belastung transversale Belastung 
E-Modul [GPa] 17 11,5 
Zugfestigkeit [MPa] 148 49 
Druckfestigkeit [MPa] 193 133 
 
Der spongiöse Knochen zeigt im Druckversuch das typische Verformungsverhalten von zellu-
laren Werkstoffen, das sich in die drei Teilbereiche lineare Elastizität, Kollabierung der Po-
renstruktur bei annähernd konstantem Spannungsverlauf mit anschließendem Spannungsan-
stieg durch Verdichtung der Porenstruktur gliedert [Gib97]. Die linear elastische Stauchung 
ist weitgehend unabhängig von der relativen Dichte und erreicht Werte von 5 – 6 %. Die Aus-
prägung und Lage des Spannungsplateaus ist wie erwartet stark von der relativen Dichte des 
spongiösen Knochens abhängig. Bei einer relativen Dichte von 30 % setzt die Verdichtung 
erst bei einer Stauchung von größer als 60 % ein. Erhöht sich die relative Dichte auf 50 %, 
erfolgt die Verdichtung bereits bei einer Stauchung von 25 %. Im Gegensatz dazu liegt die 
linear elastische Dehnung des spongiösen Knochens im Zugversuch bei Werten < 1 %. Die 
Ausbildung eines Spannungsplateaus wird nicht beobachtet. Tabelle 2.2 fasst charakteristi-
sche mechanische Kennwerte für den spongiösen Knochen aus der Literatur unter Berücksich-
tigung der relativen Dichte zusammen. Die Angabe einer Belastungsrichtung ist beim spongi-
ösen Knochen aufgrund der unregelmäßigen Ausrichtung der Knochenstege bzw. –platten nur 
bedingt möglich. 
 
Tabelle 2.2: Charakteristische mechanische Kennwerte des spongiösen Knochens in Abhängigkeit von der rela-
tiven Dichte, Zusammenfassung von Literaturwerten durch Gibson und Ashby [Gib97]. 
Spongiöser Knochen /th = 0,1 /th = 0,3 /th = 0,5 
E-Modul [GPa] 0,02 – 0,2 0,08 – 3,0 1,5 – 3,0 
Zugfestigkeit [MPa] 3,0 – 6,0 4,0 - 20 k.A. 
Druckfestigkeit [MPa] 0,2 – 4,0 4,0 – 30 10 – 80 
                                                                                                                                                                                                k.A. = keine Angabe 
 
Aus den Tabellen 2.1 und 2.2 wird ersichtlich, dass die mechanischen Eigenschaften des 
Knochens im Wesentlichen durch den kortikalen Knochen bestimmt werden. 
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2.2 Anforderungen an Knochenimplantate 
 
Wie bereits erwähnt wird die Eignung eines Werkstoffs für Implantatanwendungen im We-
sentlichen durch seine Biokompatibilität, seine Langzeitbeständigkeit im Körpermedium so-
wie seine mechanischen Eigenschaften bestimmt. Die beiden ersten Kenngrößen hängen in 
erster Linie von der Wechselwirkung des Implantatwerkstoffs mit der Implantatoberfläche ab 
und werden nach Wintermantel unter dem Oberbegriff Oberflächen-Kompatibilität zusam-
mengefasst [Win02]. Bei der mechanischen Stabilität steht weniger die statische Zugfestigkeit 
im Vordergrund. Die Festigkeit der meisten technischen Legierungen übertrifft die Festigkeit 
des Knochens in der Regel um ein Vielfaches. Viel entscheidender ist die Dauerfestigkeit des 
Implantatwerkstoffs, die über viele Jahre in einem hochkorrosiven Umfeld gewährleistet sein 
muss. So wird eine Hüftprothese im Durchschnitt mit 1 – 2 Millionen Lastzyklen pro Jahr 
belastet. Hierbei können Kräfte auftreten, die dem 3 bis 5 fachen des Körpergewichts entspre-
chen [Ber97]. In ähnlicher Weise müssen Zahnimplantate mehrere Millionen Lastzyklen zu-
verlässig ertragen. Nach der Norm ISO 14801 liegen hier die maximalen Belastungen in ei-
nem Bereich von 300 bis 500 N. Die Anpassung der mechanischen Eigenschaften des Implan-
tats an das Empfängergewebe wird auch unter dem Oberbegriff Struktur-Kompatibilität zu-
sammengefasst. 
 
 
Oberflächen-Kompatibilität 
 
Nach Wintermantel [Win02] umfasst die Oberflächen-Kompatibilität die Anpassung der 
chemischen, biologischen und morphologischen Oberflächeneigenschaften des Implantats an 
das Empfängergewebe mit dem Ziel einer klinisch erwünschten Wechselwirkung. Die Ober-
flächen-Kompatibilität bestimmt wesentlich die Dauer der Einheilungsphase eines Implantats 
nach der Operation und ist für die stabile Verankerung des Implantats im Knochen verant-
wortlich. 
 
Chemische und biologische Eigenschaften 
Je nach ihrer biologischen Verträglichkeit werden Implantatwerkstoffe und –beschichtungen 
wie in Tabelle 2.3 gezeigt klassifiziert [Hen93, Win02, Epp03]. Häufig ist eine eindeutige 
Zuordnung der Implantatwerkstoffe in die einzelnen Klassen jedoch nicht möglich, da auch 
die Werkstoffvorbehandlung und speziell die Oberflächenmodifikation eine wesentliche Rolle 
spielen. Bei geringer Verweildauer im Körper können auch Werkstoffe, die die Klassifikation 
„bioinert“ nicht vollständig erfüllen, für Implantate eingesetzt werden (z.B. Knochenplatten 
aus Edelstahl). Gründe für den Einsatz unedlerer Legierungen sind in der Regel geringere 
Kosten oder bessere mechanische Eigenschaften. Bei den metallischen Werkstoffen, die für 
Implantatanwendungen eingesetzt werden, steht in der Regel nicht die blanke Metalloberflä-
che im Kontakt mit dem umgebenden Gewebe. Stattdessen bildet sich auf der Metalloberflä-
che durch spontane Passivierung eine dünne, stabile Oxidschicht, die die biologischen Eigen-
schaften des Werkstoffs maßgeblich bestimmt. Es ist jedoch zu beachten, dass die in der Re-
gel nur wenige Nanometer dicke Passivschicht durch eine zyklische Belastung geschädigt 
werden kann. Die Folge ist eine Verringerung der Biokompatibilität des Werkstoffs durch die 
Bildung von Korrosions- oder Abriebprodukten. Mögliche Folgen sind das Absterben von 
Körperzellen in der unmittelbaren Nähe der Implantatoberfläche oder Entzündungsreaktionen 
des umliegenden Gewebes. In beiden Fällen kann es im ungünstigen Fall zu einer Lockerung 
oder einem Verlust des Implantats kommen. 
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Tabelle 2.3: Klassifizierung von Implantatwerkstoffen nach ihrer biologischen Verträglichkeit sowie Zuordnung 
relevanter Werkstoffe [Win02, Epp03]. 
Klassifizierung Kennzeichen relevante Werkstoffe bzw. 
Legierungselemente 
Inkompatibel  
(toxisch) 
Freisetzung von Antigenen oder von Substanzen in toxi-
schen Konzentrationen, die Immunreaktionen hervorrufen 
und zu Allergien, Fremdkörperreaktionen, Entzündungen, 
Nekrosen oder möglichen Abstoßungsreaktionen führen 
können. 
Nickel 
Korrodierend Freisetzung von Substanzen in Konzentrationen, die vom 
Körper über einen gewissen Zeitraum toleriert werden. 
Risiko von Immunreaktionen oder Allergien.  
Eisen, Edelstahl, Amalgam 
Bioinert Gewebe bildet eine nicht adhärente Bindegewebskapsel 
um das Implantat. Keine Freisetzung von toxischen Sub-
stanzen. 
Teflon, Gold 
Titan (glatt)  
Aluminiumoxid 
Biokompatibel Keine Schädigung des Empfängergewebes durch den 
Implantatwerkstoff. Freisetzung von primären Korrosi-
onsprodukten oder Abriebpartikeln in nicht-toxischen 
Konzentrationen. 
Titan (rau) 
Klaziumphosphat 
Bioaktiv Chemische Verbindung zwischen Werkstoff und Empfän-
gergewebe, Positive Interaktion mit Gewebedifferenzie-
rung und als Folge Bindung oder Adhäsion von Knochen 
entlang der Grenzfläche zwischen Implantat und Kno-
chengewebe. 
Titan (biologisch funktiona-
lisiert) 
Hydroxylapatit 
Biodegradabel Kontrollierte Auflösung des Implantats für eine sichere 
Ossifikation, Gewebe ersetzt das Implantat 
Mg, bestimmte Gläser, 
Kalziumphosphate 
 
 
Morphologie der Implantatoberfläche
Die stabile Fixierung des Implantats im umgebenden Knochen ist eine wesentliche Randbe-
dingung für dessen erfolgreichen Einsatz. Eine Lockerung des Implantats führt in der Regel 
nach kurzen Zeiten zu einem Versagen des Implantat-Knochen-Verbundes und erfordert wei-
tere Operation zur erneuten Fixierung oder zum Ersatz des Implantats. Bei der Auslegung der 
Implantatoberfläche ist zu unterscheiden, ob das Implantat nach Heilung des Knochens wie-
der entfernt werden soll (z.B. bei Schrauben und Knochenplatten zur Fixierung von Brüchen) 
oder ob das Implantat möglichst lange seine Funktion im Körper erfüllen soll (z.B. bei Ge-
lenkimplantaten). Jedoch besteht auch bei Langzeitimplantaten häufig die Notwendigkeit, 
diese in regelmäßigen – wenn auch sehr langen (> 10 Jahre) – Zeiträumen auszutauschen. 
Eine Ursache hierfür ist der fortschreitende Verschleiß des künstlichen Gelenklagers. 
 
Glatte Oberflächen: Bei Kurzzeitimplantaten, die z.B. zur Fixierung von Knochenfrakturen 
eingesetzt werden, muss eine stabile Verbindung zwischen dem Knochen und der Implan-
tatoberfläche zuverlässig vermieden werden, da sonst das Implantat nach Heilung des Kno-
chens ohne größeren Verlust von Knochensubstanz nicht mehr entfernt werden kann. Aus 
diesem Grund wird die Oberfläche dieser Implantate in der Regel poliert, so dass die Kno-
chenzellen nicht auf der Oberfläche anhaften können. Die stabile Fixierung des Implantats 
erfolgt in diesem Fall durch Schrauben, die bei der Entnahme des Implantats ebenfalls wieder 
entfernt werden.  
 
Mechanisch strukturierte Oberflächen: Eine weit verbreitete Möglichkeit zur Fixierung von 
Gelenkimplantaten im Skelett ist die sog. Zementierung. Als Knochenzement wird PMMA 
verwendet, das während der Operation mit einem Härter vermischt und unmittelbar nach der 
Durchmischung in den Spalt zwischen Implantat und Knochen eingebracht wird. Der Zement 
härtet in einer exothermen Reaktion aus. Hierbei ist darauf zu achten, dass das umliegende 
Gewebe durch die bei der Reaktion freiwerdende Wärme nicht geschädigt wird. Für eine 
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langzeitstabile Fixierung des Implantats sind ein flächiges Anliegen des Zements am Implan-
tatschaft sowie ein partielles Eindringen in die spongiöse Knochenstruktur Voraussetzung. 
Hierbei kann eine durch eine geeignete mechanische Bearbeitung strukturierte Oberfläche 
(z.B. Stege) für die Fixierung von Vorteil sein. Bei der zyklischen Belastung des Implantats 
im natürlichen Bewegungsablauf stellt der Knochenzement das schwächste Glied dar, vom 
dem ausgehend häufig eine Lockerung des Implantats einsetzt.
 
Ongrowth- und Ingrowth-Oberflächen: Als Alternative werden seit Anfang der 1970er Jahre 
auch unzementierte Gelenkimplantate eingesetzt, die durch eine Wechselwirkung des Kno-
chens mit der strukturierten Oberfläche stabilisiert werden [Hah70, Win01]. Hierbei wird un-
terschieden zwischen rauen Oberflächen, an die der Knochen lediglich anwächst (sog. On-
growth-Oberflächen) und porösen Oberflächen, in die der Knochen einwachsen kann (sog. 
Ingrowth-Oberflächen). In beiden Fällen ist es notwendig, dass während der Operation ein 
flächiger Kontakt zwischen der strukturierten Implantatoberfläche und dem Knochen herge-
stellt wird, da nur in diesem Fall eine stabile knöcherne Brücke zwischen dem Knochen und 
dem Implantat gebildet wird. Nach der Operation muss sichergestellt werden, dass Relativbe-
wegungen zwischen dem Knochen und der Implantatoberfläche und im ungünstigen Fall die 
Bildung eines Randspalts zuverlässig vermieden werden. Bei einer zu hohen Belastung des 
Implantats während der Einheilphase bildet sich an der Grenzfläche fibröses Gewebe, das 
keine zuverlässige Fixierung des Implantats gewährleistet.
 
Die Stabilisierung eines unzementierten Implantats verläuft zweistufig. Während der Operati-
on muss das Implantat primär stabilisiert werden. Dies wird durch eine exakte Operations-
technik und eine angepasste Geometrie des Implantats erreicht. Häufig zum Einsatz kommen 
Press-fit Verbindungen, bei denen das Implantat im Restknochen in einer entsprechenden 
Aussparung verklemmt wird. Um dieses Ziel zu erreichen, muss der Durchmesser des Implan-
tats geringfügig größer als die im Knochen eingebrachte Bohrung sein, so dass das Implantat 
nach der Positionierung einen Druck auf den umliegenden Knochen ausübt. Auch in diesem 
Fall kann die Stabilisierung durch eine geeignete makroskopische Strukturierung der Oberflä-
che (z.B. Stege) verbessert werden. Die sekundäre Fixierung erfolgt durch das An- bzw. Ein-
wachsen des Knochens in die Implantatoberfläche. Aus der bereits erwähnten Wachstumsrate 
des Knochens von ca. 1 – 2 μm/Tag wird deutlich, dass die vollständige Stabilisierung des 
Implantats mehrere Wochen oder sogar Monate in Anspruch nimmt. In dieser Zeit darf der 
Patient das Implantat nicht mit voller Kraft belasten. 
 
Aus geometrischer Sicht bestehen an die Ongrowth bzw. Ingrowth-Oberflächen folgende An-
forderungen [Win01]. Der erste Schritt der Knochenneubildung an der Implantatoberfläche ist 
die Besiedlung mit Körperzellen [Hac01], die nachfolgend in einem mehrstufigen Prozess zu 
Knochen differenzieren. Da diese wie bereits erwähnt an polierten Implantatoberflächen nicht 
anhaften, ist bei unzementierten Implantaten in den Bereichen mit Knochenkontakt eine aus-
reichende Oberflächenrauhigkeit unerlässlich. In der Literatur wird eine Rauhigkeit im Be-
reich von 4 – 15 μm als optimal angesehen [Dav95, Fei95, Lar96, Won95]. Höhere Rauhig-
keiten sind kritisch, da die Dauerfestigkeit des Grundmaterials aufgrund der Kerbwirkung der 
rauen Oberfläche drastisch reduziert wird. Soll das Knochengewebe zusätzlich in die Implan-
tatoberfläche einwachsen (sog. Osseointegration), ist neben der bereits erwähnten Oberflä-
chenrauhigkeit zusätzlich eine offene Porosität mit definierten Porenkanaldurchmessern er-
forderlich. In diese Porenkanäle können die Blutgefäße einwachsen und stellen so die Versor-
gung des neugebildeten Knochengewebes mit Blut und Nährstoffen sicher. 
 
Grundlegende Studien zur Ermittlung der optimalen Porengröße wurden ab Anfang der 
1970er Jahre durchgeführt. Die gezielte Strukturierung der Implantatoberfläche erfolgte durch 
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Plasmaspritzen [Hah70], Aufsintern von Kugeln [Bob80, Bob80a] bzw. Fasern [Gal71], Ein-
satz von pulvermetallurgischen Methoden mit temporären Platzhaltern [Nil73] sowie zu ei-
nem späteren Zeitpunkt die Abformung von pyrolisierten Polyurethanschäumen mit Tantal 
über chemische Gasphasenabscheidung [Bob99, Rya06]. Zusammengefasst zeigen die Stu-
dien, dass bereits Porengrößen bzw. Rauigkeiten im Bereich von 50 bis 100 μm ausreichend 
sind, um bei gleichmäßigem und flächigem Anwachsen des Knochens an die Implantatober-
fläche eine langzeitstabile Fixierung des Implantats sicherzustellen. Ein Beispiel hierfür sind 
plasmabeschichtete Schäfte von Gelenkimplantaten, die sich seit vielen Jahrzehnten in der 
klinischen Praxis bewährt haben [Lan11]. Eine weiter verbesserte Fixierung des Implantats 
wird erreicht, wenn der Knochen mehrere Porenlagen in das Implantat einwachsen bzw. das 
Implantat komplett durchwachsen kann. Ein Anwendungsbeispiel hierfür sind Wirbelsäulen-
implantate, die dem kompletten Bandscheibenersatz dienen (sog. Cages) und eine stabile Fi-
xierung benachbarter Wirbelkörper durch Ausbildung einer knöchernen Brücke zwischen den 
Wirbelkörpern ermöglichen sollen [Imw07]. Ein tiefes Einwachsen des Knochens in das Im-
plantat wird nur dann erreicht, wenn der neu gebildete Knochen ausreichend mit Blut versorgt 
wird [Win02]. Hierzu ist erforderlich, dass sich auch Blutgefäße in der porösen Struktur aus-
bilden können. Da deren Durchmesser in der Regel im Bereich von 300 – 500 μm liegt, sind 
Porenkanaldurchmesser in der gleichen Größenordnung sowie vollständig offene und durch-
gehende Porositäten wichtige Grundvoraussetzungen für die Osseointegration. Relevante Stu-
dien zeigen zudem, dass durch die Einführung der Makroporen die Primärstabilisierung des 
Implantats bei der Operation verbessert wird, da der Reibungskoeffizient zwischen Knochen 
und Implantat größer ist [Lev07]. Weiterhin konnten Bobyn et al. nachweisen, dass auch die 
sekundäre Fixierung des Implantats nach der Operation durch Einwachsen des Knochens ra-
scher erfolgt und die Stabilität des Implantat-Knochen-Verbunds signifikant erhöht ist 
[Bob80, Bob80a, Bob99, Ste05]. Beide Faktoren führen zu einer verkürzten Rekonvaleszenz-
Zeit für den Patienten. Abbildung 2.2 fasst die wesentlichen Anforderungen an eine offenpo-
röse Implantatoberfläche zusammen. 
 
 
Abbildung 2.2: Randbedingungen zum Einwachsen des Knochens in eine offenporöse Implantatoberfläche. 
Rauigkeiten der Porenwände im Bereich von 4 – 15 μm sind optimal für das Anhaften von Knochenzellen. Po-
rengrößen von 50 – 100 μm ermöglichen bereits eine stabile Fixierung durch Anwachsen des Knochens (sog. 
Ongrowth-Oberfläche), Porengrößen von mindestens 300 – 500 μm sind für das mehrere Porenlagen tiefe Ein-
wachsen des Knochens in Verbindung mit der Neubildung von Blutgefäßen in der porösen Struktur notwendig 
(sog. Ingrowth-Oberfläche) [Win02]. 
 
 
Bei der Einführung einer definierten Oberflächenrauhigkeit bzw. einer offenen, interkonnek-
tierenden Porosität ist zu beachten, dass die erhöhte spezifische Oberfläche das Risiko einer 
Freisetzung von Substanzen in toxisch wirkenden Konzentrationen erhöht. Aufgrund der 
Ausbildung einer stabilen TiO2-Schicht verhalten sich Ti-Legierungen stabiler als 316L-Stahl 
oder CoCr-Legierungen. Kleine Poren bieten ein erhöhtes Korrosionsrisiko, da sie aufgrund 
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des beschränkten Stoffaustausches mit dem umliegenden Gewebe die sog. Spaltkorrosion 
fördern [Sea98]. Eine bessere Korrosionsbeständigkeit ergibt sich im Falle offener, inter-
konnektierender Poren, da die Möglichkeit des freien Austauschs des Körpermediums den 
Erhalt schützender Oxidschichten begünstigt. 
 
An dieser Stelle ist auch zu erwähnen, dass sich eine Fixierung des Implantats durch Ausbil-
dung einer stabilen knöchernen Brücke zur Implantatoberfläche als nachteilig erweisen kann, 
wenn z.B. ein Gelenkimplantat aufgrund von fortschreitendem Verschleiß des Gelenklagers 
ausgetauscht werden muss. Um das Implantat zu entfernen, muss ein Teil des umgebenden 
Knochengewebes mit entnommen werden, so dass für die Fixierung des Folgeimplantats nur 
noch eine unzureichende Menge an Restknochensubstanz zur Verfügung steht. Aus diesem 
Grund werden Implantate mit Ingrowth-Oberflächen häufig erst bei Folgeoperationen ver-
wendet, wenn das primär eingesetzte Implantat verschlissen ist. 
 
 
Anpassung des E-Moduls (Struktur-Kompatibilität) 
 
Auch wenn alle in Abbildung 2.2 gezeigten Randbedingungen hinsichtlich der Oberflächen-
strukturierung des Implantatwerkstoffs erfüllt sind, wächst der Knochen nur dann an die Im-
plantatoberfläche heran bzw. in die offenporöse Implantatoberfläche ein, wenn er einen stän-
digen Spannungsanreiz erfährt, der in der Größenordnung der Knochenbelastung im natürli-
chen Bewegungsverlauf entspricht. Um dies zu erreichen, muss die Elastizität des Implantats 
so gut wie möglich an die Elastizität des umgebenden Empfängergewebes angepasst werden.  
 
Diese Randbedingung wird durch die sog. Struktur-Kompatibilität beschrieben. Sie wird we-
sentlich durch die mechanischen Eigenschaften des Implantatwerkstoffs sowie das Design des 
Implantats beeinflusst. Abbildung 2.3 vergleicht die E-Moduli und Zugfestigkeiten gängiger 
Implantatwerkstoffe mit den entsprechenden Eigenschaften des menschlichen Knochens. Un-
ter Berücksichtigung der starken Anisotropie liegen der E-Modul und die Festigkeiten des 
kortikalen Knochens in der Größenordnung von 10 – 20 GPa bzw. 100 – 200 MPa (vgl. auch 
Tabelle 2.1). Die geforderten Festigkeiten werden von den gängigen Implantatwerkstoffen 
problemlos erreicht. Wesentlich kritischer ist die unzureichende Anpassung der E-Moduli. 
Wird ein Implantat mit ungenügend angepasstem E-Modul belastet, werden die resultierenden 
mechanischen Eigenschaften des Implantat-Knochen-Verbunds im Wesentlichen durch das 
Implantat dominiert. Besonders im Bereich der Krafteinleitung übernimmt das Implantat die 
tragenden Eigenschaften und schirmt die im natürlichen Bewegungsablauf auf den Knochen 
einwirkenden Spannungen ab (sog. Stress-shielding). Fällt auf diese Weise der für den Kno-
chenauf- und umbau notwendige Spannungsanreiz weg, wird in unmittelbarer Nähe des Im-
plantats kein neuer Knochen gebildet bzw. bestehende Knochensubstanz mit der Zeit zurück-
gebildet (sog. Resorption) [Rob76, Cam78], wodurch die klinische Eignung des Implantats 
stark beeinträchtigt wird. Mögliche Folgeerscheinungen sind eine Lockerung und Wanderung 
des Implantats, die zum Bruch des Implantats oder der umgebenden restlichen Knochensub-
stanz führen können [Kro98, Bob92]. Beides erfordert eine erneute Operation mit Austausch 
des Implantats. Aus Abbildung 2.3 wird ersichtlich, dass von den anorganischen bzw. metal-
lischen Implantatwerkstoffen Titan, Titan-Legierungen und insbesondere NiTi-Legierungen 
am aussichtsreichsten sind, um das Risiko der Spannungsabschirmung zu minimieren. 
 
Ein attraktiver Ansatz zur gezielten Anpassung des E-Moduls an das Empfängergewebe ist 
die bereits bei den Ingrowth-Oberflächen diskutierte Einführung einer definierten Porosität 
des Implantatwerkstoffs. Werden die gängigen Implantatwerkstoffe eingesetzt, wird diese 
Anforderung durch Gesamtporositäten bevorzugt im Bereich von 40 – 80 Vol. % erreicht 
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[Imw07]. Da die Festigkeit des Implantatwerkstoffs mit der Porosität abnimmt, muss für die 
jeweilige Implantatanwendung der beste Kompromiss aus Festigkeit und Steifigkeit gefunden 
werden. Weiterhin muss beachtet werden, dass insbesondere kantige Poren bei dynamischer 
Belastung aufgrund der Kerbwirkung Bruch auslösend wirken können. Bei geeigneter Gestal-
tung der Makroporen besitzt dieser Ansatz jedoch eine hohe Attraktivität und ist für einige 
Implantatanwendungen bereits im klinischen Einsatz (z.B. für Wirbelsäulenimplantate, Zahn-
implantate, Schale des Hüftgelenks). Eine kurze Übersicht hierzu findet sich in Kapitel 2.4. 
 
 
Abbildung 2.3: Vergleich der Festigkeiten und E-Moduli verschiedener Implantatwerkstoffe mit natürlichem 
Knochen (Kortikalis). Bei den Festigkeiten handelt es sich um Zugfestigkeiten mit Ausnahme der mit * (Druck-
festigkeit) gekennzeichneten Werkstoffe [Win02]. 
 
 
2.3 Metallische Implantatwerkstoffe 
 
Aus der großen Anzahl möglicher metallischer Legierungen wird nur ein geringer Bruchteil 
für biomedizinische Anwendungen genutzt. Dies liegt zum einen am bereits dargestellten 
komplexen Anforderungsprofil. Zum anderen ist die weltweite Zulassung neuer Implantat-
werkstoffe ein aufwändiger und mit hohen Kosten verbundener Prozess, da die Erfüllung der 
strengen Normen für Implantatwerkstoffe nachgewiesen werden muss [Win02]. Im Folgenden 
werden nach einer kurzen historischen Übersicht die wichtigsten, als Implantatwerkstoff zu-
gelassenen Legierungen vorgestellt und deren wesentliche Eigenschaften zusammengefasst. 
Auf dem Markt etabliert sind austenitische CrNi-Stähle, CoCr-Legierungen sowie CP-Titan 
(Commercially Pure Titanium) und Titanlegierungen. Für Sonderanwendungen werden zu-
nehmend auch NiTi-Legierungen eingesetzt, die aufgrund ihrer Formgedächtniseigenschaften 
ein Alleinstellungsmerkmal aufweisen. Am Ende des Kapitels werden ausgewählte Anwen-
dungen metallischer Implantatwerkstoffe vorgestellt.  
 
Die Prozesskette zur Herstellung metallischer Implantate umfasst in der Regel die schmelz-
metallurgische Erzeugung von Halbzeugen mit nachfolgender Umformung und Wärmebe-
handlung. Über die beiden letztgenannten Verfahrensschritte wird das Gefüge geeignet einge-
stellt, so dass ausreichende und reproduzierbare mechanische Eigenschaften resultieren. Die 
endkonturnahe Formgebung der Implantate erfolgt durch eine mechanische Bearbeitung der 
umgeformten Halbzeuge. Bei CoCr-Legierungen wird als alternative Möglichkeit vereinzelt 
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der Feinguss eingesetzt, bei dem die zum Teil aufwändige mechanische Bearbeitung entfällt 
[Win01]. Der Feinguss bietet jedoch weniger Möglichkeiten zur gezielten Gefügeeinstellung 
als mit Wärmebehandlungen gekoppelte Umformprozesse. Häufig schließt sich der Formge-
bung noch eine gezielte Modifikation der Implantatoberfläche an. Beispiele hierfür sind z.B. 
das Sandstrahlen zur Erhöhung der Rauhigkeit oder offenporöse Beschichtungen. Eine weite-
re Möglichkeit sind funktionelle Beschichtungen zur Erhöhung der Biokompatibilität (z.B. 
Hydroxlapatit) oder der Verschleißbeständigkeit (z.B. Titannitrid), auf die in dieser Arbeit 
aber nicht näher eingegangen wird. 
 
Die pulvermetallurgische Herstellung von biomedizinischen Bauteilen hat sich bisher nur für 
einige spezielle Anwendungen durchgesetzt. Ein Beispiel hierfür sind Brackets aus einem 
austenitischem CrNi-Stahl für die Aufnahme von orthodontrischen Drähten in der Zahnmedi-
zin [Pim10], die über den Metallpulver-Spritzguss hergestellt werden. In diesem Fall bietet 
die Pulvermetallurgie aufgrund der Komplexität der Bauteilgeometrie, der geringen Größe der 
Bauteile sowie der großen Stückzahl Vorteile gegenüber anderen etablierten Formgebungs-
verfahren. Zunehmend wird versucht, den Metallpulver-Spritzguss auch für komplex geform-
te Implantate aus Titanwerkstoffen einzusetzen. Ein auf dem Markt eingeführtes Bauteil ist 
eine Medikamentenpumpe aus Titan, bei der durch die pulvermetallurgische Herstellung auf-
wändige Verfahrensschritte eingespart werden können, so dass eine kostengünstigere Ferti-
gung resultiert [Ebe08]. Weiterhin wird in der Literatur über die pulvermetallurgische Her-
stellung von Implantat-Prototypen wie z.B. Knochenschrauben aus Titan berichtet, die jedoch 
bis jetzt nur eine Nischenanwendung darstellen [Aus05, Aus06, Oba10]. Ein besonderes Po-
tential bietet die Pulvermetallurgie für die Herstellung von Implantaten mit definierter Porosi-
tät. Der hier vorliegende Stand der Technik wird im Kapitel 2.4 näher erläutert. 
 
Historie metallischer Implantatwerkstoffe 
Seit langem ist bekannt, dass metallische Implantatwerkstoffe ein großes Potential für die 
Fixierung von Frakturen (Osteosyntheseplatten, Nägel, Schrauben, Drähte), für den Gelenker-
satz (Hüfte, Schulter, Knie) sowie für den Ersatz irreversibel geschädigter Knochensubstanz 
aufweisen. Ein Überblick zur Historie metallischer Implantatwerkstoffe findet sich in der Li-
teratur [Hac01, Win02] und wird hier in kompakter Form wiedergegeben. Der erste Einsatz 
von metallischen Drähten zur Fixierung von Knochenbrüchen geht auf das Jahr 1775 zurück. 
In den folgenden Jahrzehnten wurden zunehmend Studien zur Verträglichkeit metallischer 
Werkstoffe im menschlichen Organismus durchgeführt. Erwartungsgemäß zeigten die Edel-
metalle Gold, Silber und Platin aufgrund ihrer Korrosionsbeständigkeit die beste Körperver-
träglichkeit. Der Einsatz von Platin-Draht zur Versorgung von Knochenbrüchen wurde 1818, 
von Silber-Draht 1827 berichtet. 1829 verfasste Levert eine umfassende Arbeit über die Ver-
träglichkeit von Metallen im Körper. Ein großes Problem bei den ersten Operationen war das 
hohe Infektionsrisiko. Erst 1880 wurden aseptische Operationsmethoden entwickelt, was ei-
nen großen Fortschritt in der Implantationsmedizin darstellte. 1886 entwickelte Hansmann die 
ersten Knochenplatten, die aus einem Stahl mit Nickelüberzug hergestellt waren. Die Edelme-
talle zeigten eine für die Stabilisierung von Knochenbrüchen zu geringe Festigkeit und fanden 
kaum noch Anwendung. 1920 wurden von Krupp die CrNi-Stähle (V2A, V4A) eingeführt, die 
aufgrund der Ausbildung einer selbstpassivierenden Cr2O3-Schicht eine deutliche Verbesse-
rung der Korrosionsbeständigkeit in Verbindung mit guten mechanischen Eigenschaften 
brachten und aus diesem Grund u.a. auch erfolgreich für Knochenplatten und –schrauben so-
wie Zahnersatzimplantate eingesetzt wurden. 1936 wurde eine eisenfreie, molybdänhaltige 
Gusslegierung auf Kobalt- und Chrombasis unter dem Handelsnamen Vitallium auf den 
Markt gebracht, die sich im menschlichen Körper als bioinert erwies. In den 1930er Jahren 
kamen die ersten Prothesen für den teilweisen bzw. vollständigen Hüftgelenksersatz zum Ein-
satz. Ein großer Vorteil der CoCr-Legierungen ist die hohe Verschleißbeständigkeit, die im 
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Lager künstlicher Gelenke (z.B. in der Paarung Hüftkopf – Hüftschale) Anwendung findet. 
Seit den 1950er Jahren wurden erstmals intensiv CP-Titan sowie die Titanlegierung Ti-6Al-
4V als Implantatwerkstoffe untersucht. Erste Anwendungen waren niedrig belastete Implanta-
te wie z.B. eine künstliche Herzklappe [Win01]. Titan und Ti-6Al-4V zeichneten sich im 
Vergleich zu den anderen Implantatwerkstoffen durch einen deutlich geringeren Elastizitäts-
modul aus, wodurch das Risiko der Knochenresorption durch Spannungsabschirmung ver-
mindert wurde. In Verbindung mit der hohen Korrosionsbeständigkeit und spezifischen Fes-
tigkeit [Hil66] wird vor allem die Titanlegierung Ti-6Al-4V seit den 1970er Jahren zuneh-
mend für orthopädische Implantate eingesetzt [Win01, Bre03]. Auch wenn bisher in klini-
schen Studien nicht eindeutig belegt, wird das Legierungselement Vanadium aufgrund der 
befürchteten Zelltoxizität als kritisch eingestuft. Aus diesem Grund wurde 1985 die vanadi-
umfreie Titanlegierung Ti-6Al-7Nb als Implantatwerkstoff eingeführt, deren mechanische 
Eigenschaften sich mit der klassischen Ti-6Al-4V-Legierung weitgehend decken. Als Alter-
native zu den Titanlegierungen wird seit den 1940er Jahren auch Tantal auf seine Eignung als 
Implantatwerkstoff untersucht, es hat sich aber bis heute nur in Nischenanwendungen etabliert 
[Pud42, Ech45, Bla94]. Die bekannteste Anwendung ist der Tantal Schaum von Zimmer, der 
unter dem Namen Trabecular MetalTM für eine Reihe von Implantatanwendungen vertrieben 
wird [Bob99, Zar01, Lev06, Zim10]. 
 
1960 entwickelte Charney modular aufgebaute Hüftgelenksprothesen, die durch ein Baukas-
tensystem vor und auch noch während der Operation individuell an die Anatomie des Patien-
ten angepasst werden konnten. Diese Hüftgelenksprothesen waren erstmals mit Knochenze-
ment (Polymethamethylarcylat PMMA) im Knochen fixiert. Dieser konnte zwar die Fixierung 
des Implantats im Knochen verbessern, war jedoch keine zuverlässige Lösung, um das Prob-
lem der Knochenresorption in Folge der Spannungsabschirmung (Stress-shielding) aufgrund 
schlecht angepasster Steifigkeit des Implantats zu umgehen. Aus diesem Grund wurde seit 
Anfang der 1970er Jahre als weiterer Lösungsansatz verfolgt, Implantate mit einer porösen 
Beschichtung zu versehen oder durchgehend porös zu gestalten [Hah70, Hir71, Gal71, 
Web72, Nil73, Bob80, Bob99]. Durch die Einführung der Porosität wurden die elastischen 
Eigenschaften des Implantats besser an die Elastizität des Knochens angepasst, wodurch das 
Risiko der Spannungsabschirmung minimiert wurde. Weiterhin ermöglichte das Einwachsen 
des Knochens in die poröse Oberfläche eine verbesserte, zementfreie Verankerung des Im-
plantats im menschlichen Bewegungsapparat. Die ersten Ansätze zur porösen Oberflächen-
strukturierung waren plasmagespritzte Implantatoberflächen [Hah70] sowie das Aufsintern 
von Netzen oder Gestricken auf der Implantatoberfläche [Hir71, Gal71]. Erste Versuche der 
pulvermetallurgischen Implantatherstellung mit temporären Platzhaltern werden von Nilles et 
al. 1973 beschrieben [Nil73]. Später folgte das Aufsintern grober Pulverfraktionen zur geziel-
ten Strukturierung der Implantatoberfläche [Bob80, Bob80a, Yue84, Koh90]. 
 
Nach der Entdeckung des Formgedächtniseffekts 1963 durch Buehler [Bue63], dauerte es 
etwa 10 Jahre bis der Einsatz von NiTi für biomedizinische Zwecke erstmals diskutiert wurde 
[Cut73]. Das erste NiTi-Implantat war ein Nitinol-Filter, der zur minimalinvasiven Behand-
lung von Lungenembolien eingesetzt wurde [Sim77]. Seit Anfang der 1990er Jahre hat sich 
NiTi in der Biomedizin etabliert. Die Hauptanwendungsgebiete sind orthodontische Drähte 
zur Regulierung von Gebissfehlstellungen [Osh92], sowie Stents, die zur Öffnung bzw. Stabi-
lisierung von Gefäßen im menschlichen Körper dienen [Yah00]. In beiden Fällen basiert die 
Funktion auf der Pseudoelastizität der verwendeten Legierung bei Körpertemperatur. Im glei-
chen Zeitraum wurde ein pulvermetallurgisches Verfahren zur Herstellung von porösem NiTi 
durch eine exotherme Reaktion der Elementpulver Ni und Ti entwickelt [Mar91, Gon92, 
Iti94], dessen Potential zur Herstellung von Knochenersatzwerkstoffen erkannt und im An-
schluss intensiv für diese Anwendung optimiert wurde [Sim95, Rha99, Aye99, Kan02,
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Kuj03]. Resultat dieses Optimierungsprozesses war die Markteinführung eines porösen NiTi-
Implantats für den Bandscheibenersatz in der Wirbelsäule durch die kanadische Firma Bio-
rthex [Ass03, Ass03a]. 
 
Seit den letzten Jahren wird intensiv an der Entwicklung von Implantaten aus Magnesiumle-
gierungen gearbeitet [Wol10, Wit10, Xin11] Diese zeichnen sich neben einem im Vergleich 
zu Titan besser an den Knochen angepassten E-Modul durch die besondere Eigenschaft aus, 
dass sie sich im Körpermedium auflösen und so für den Patienten im Idealfall Folgeoperatio-
nen nach der Heilung entfallen. Als potentielle Anwendungen werden gefäßerweiternde 
Stents, Knochenschrauben und gering belastete Knochenplatten (z.B. im Gesichtsbereich) 
diskutiert. Wesentliche Entwicklungsziele sind die Einstellung kontrollierter Auflösungsraten 
und die Vermeidung starker Gasentwicklung, die das umliegende Gewebe schädigt. Weiterhin 
wird an der Entwicklung von porösen Mg-Legierungen gearbeitet, die als Knochenersatz-
werkstoff eingesetzt werden können [Wen01, Gu10]. Zum gegenwärtigen Zeitpunkt steht die 
Markteinführung von Magnesium-Implantaten aber noch aus. 
 
 
Austenitische CrNi-Stähle 
 
Der Stahl 316L (1.4404) ist einer der am weitesten verbreiteten rostfreien Stähle und hat sich 
auch als klinisch zugelassener Implantatwerkstoff etabliert. Es handelt sich um einen austeni-
tischen CrNi-Stahl (kfz-Gitter) mit folgender chemischer Zusammensetzung: Fe-Basis, 17 – 
20 % Cr, 12 – 14 % Ni, 2 – 4 % Mo,  2 % Mn,  0,75 % Si,  0,03 % C (in Gew. %). Die 
mechanischen Eigenschaften von 316L sind bestimmt durch eine niedrige Dehngrenze in 
Verbindung mit einer hohen Bruchdehnung. Diese Kombination erklärt die gute Kalt- und 
Warmumformbarkeit der Legierung. Je nach Art der Umformung und Wärmebehandlung 
können die mechanischen Eigenschaften in einem weiten Bereich eingestellt werden. Tabelle 
2.4 fasst die wesentlichen mechanischen Eigenschaften in Abhängigkeit vom jeweiligen 
Werkstoffzustand zusammen [Ung84]. Der hohe E-Modul der 316L-Legierung von 210 GPa 
birgt bei einer Anwendung für Knochenimplantate ein hohes Risiko der Spannungsabschir-
mung mit anschließender Knochenresorption.  
 
Im Kontakt mit dem Körpermedium ist der Stahl 316L durch die Ausbildung einer 1 – 5 nm 
dicken Cr2O3-Schicht, die sich durch spontane Passivierung bildet, geschützt. Auch wenn das 
in der Legierung enthaltene Element Mo die Stabilität der Cr2O3-Schicht und das Potential zur 
Repassivierung verbessert, sind 316L-Stähle anfällig für Spalt- oder Reibkorrosionsprozesse, 
die z.B. an der Verschraubung von Osteosyntheseplatten auftreten können. Weiterhin stellen 
CrNi-Stähle ein Risiko für Cr- bzw. Ni-Allergiker dar, speziell wenn die passivierende Oxid-
schicht durch Korrosion geschädigt ist. 
 
 
Tabelle 2.4: Mechanische Eigenschaften des Stahls 316L (1.4404) nach unterschiedlichen Herstellungs- und 
Wärmebehandlungsverfahren [Ung84]. 
Legierung Werkstoffzustand Zugfestigkeit 
[MPa] 
Bruchdehnung 
[%] 
Dauerfestigkeit 
[MPa] 
 
316L 
(1.4404) 
gegossen 275 - 520 > 30 160 - 250 
geschmiedet < 585 > 30 145 - 320 
geglüht 480 - 600 40 - 65 150 - 260 
kaltverformt 605 - 1240 12 - 35 240 - 415 
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CoCr-Legierungen
 
CoCr-Legierungen kommen sowohl im Gusszustand als auch im geschmiedeten Zustand zum 
Einsatz. Im Gusszustand liegt ein mehrphasiges Gefüge mit einer kfz-Matrix und Mischkarbi-
den der Elemente Mo und Cr vor, das eine hohe Verschleißbeständigkeit aufweist und deshalb 
bevorzugt für die Gleitflächen in künstlichen Gelenken (z.B. Kugel im künstlichen Hüftge-
lenk) verwendet wird. Durch eine Diffusionsglühung oberhalb von 1200°C kann die Zähigkeit 
des Gusswerkstoffs erhöht werden. Dies ist jedoch mit einem Festigkeitsverlust verbunden. 
Für hochbelastete Anwendungen (z.B. Schaft eines künstlichen Hüftgelenks) werden CoCr-
Legierungen kaltverformt oder geschmiedet, wodurch die Dauerfestigkeit deutlich angehoben 
werden kann. Schmiedelegierungen liegen in der Regel in Form eines einphasigen, kfz-
Gefüges vor. Die Tabellen 2.5 und 2.6 fassen die chemische Zusammensetzung der wesentli-
chen CoCr-Legierungen sowie die mechanischen Eigenschaften in den unterschiedlichen 
Werkstoffzuständen zusammen. Der E-Modul der CoCr-Legierungen liegt in der Größenord-
nung von 200 GPa, so dass auch hier das Risiko der Spannungsabschirmung bei der Implan-
tatanwendung besteht. 
 
 
Tabelle 2.5: Chemische Zusammensetzung in der Implantattechnik etablierter CoCr-Legierungen sowie deren 
Handelsbezeichnung. Alle Angaben in Gew. % [Koh92]. 
Element CoCrMo-Guss- und 
Schmiedelegierung 
Vitallium
CoCrWNi-
Schmiedelegierung 
Haynes Stellite HS25 
CoNiCrMo-
Schmiedelegierung 
MP 35N 
Protasul 10 
Co Basis Basis Basis 
Cr 27,0 – 30,0 19,0 – 21,0 19 – 21 
Mo 5,0 – 7,0 - 9,0 – 10,5 
Ni < 1,0 9,0 – 11,0 33,0 – 37,0 
Fe < 0,75 < 3,0 < 1,0 
C < 0,35 < 0,4 < 0,15 
Si < 1,0 < 0,4 < 0,15 
Mn < 1,0 1,0 – 2,0 < 0,15 
W - 14,0 – 16,0 - 
Ti - - 1,0 
 
 
Tabelle 2.6: Mechanische Eigenschaften in der Implantattechnik etablierter CoCr-Legierungen in Abhängigkeit 
vom jeweiligen Werkstoffzustand [Ung84, Pil84, Wei90]. 
Legierung Werkstoffzustand Zugfestigkeit 
[MPa] 
Bruchdehnung 
[%] 
Dauerfestigkeit 
[MPa] 
CoCrMo gegossen 650 - 1000 8 - 25 190 - 400 
geschmiedet 1175 - 1600 8 - 28 500 - 970 
CoCrWNi geglüht 900 - 1220 40 - 60 280 - 415 
kaltverformt 1350 - 1900 10 -22 500 - 590 
CoNiCrMo geglüht 800 40 - 50 330 - 340 
kaltverformt 1000 - 1280 10 555 
 
 
Ähnlich wie bei den CrNi-Stählen sind CoCr-Legierungen durch die spontane Ausbildung 
einer passivierenden Cr2O3-Schicht vor Korrosion geschützt. Sie zeigen vor allem bei fein-
körnigen Gefügen eine geringere Anfälligkeit gegen Spaltkorrosion als CrNi-Stähle. Trotz-
dem wurden bei Patienten mit orthopädischen CoCr-Implantaten erhöhte Metallionenkonzent-
rationen im Blut und im Urin nachgewiesen. Steinemann et al. [Ste80] bestimmten für eine 
CoCrMo-Legierung in vivo eine Korrosionsrate von 26 μg·cm-2·d-1, die um den Faktor 300 
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höher liegt als die für Titanlegierungen veröffentlichte Werte. Weiterhin wurde bei in vitro 
Untersuchungen gezeigt, dass die an den Gleitflächen künstlicher Gelenke auftretenden Ver-
schleißpartikel von CoCr-Legierungen, deren Größe üblicherweise im Bereich von 0,5 – 2 μm 
liegen, zelltoxisch wirken können [Eva94, Win01].  
 
 
Titan und Titanlegierungen 
 
In der klinischen Praxis haben sich Implantate aus CP-Titan (Commercially Pure Titanium) 
sowie den Titanlegierungen Ti-6Al-4V und Ti-6Al-7Nb etabliert. Je nach der chemischen 
Reinheit wird CP-Ti in vier Klassen (Grade 1 – 4) unterteilt, die sich im Gehalt der Spuren-
elemente C, H, N, O und Fe unterscheiden. Der maximal zulässige Gehalt der Spurenelemente 
ist in der ISO-Norm 5832-2 festgelegt und in Tabelle 2.7 gezeigt. 
 
 
Tabelle 2.7: Chemische Zusammensetzung von CP-Ti-Werkstoffen gemäß ISO 5832-2. Alle Angaben in Gew. 
%. 
Element Grade 1 Grade 2 Grade 3 Grade 4 
Ti Basis Basis Basis Basis 
C 0,10 0,10 0,10 0,10 
H 0,0125 0,0125 0,0125 0,0125 
N 0,03 0,03 0,05 0,05 
O 0,18 0,25 0,35 0,40 
Fe 0,15 0,20 0,25 0,30 
 
 
Für die Verarbeitung von CP-Ti ist zu beachten, dass bei 882°C eine reversible Phasenum-
wandlung von der hexagonalen Tieftemperaturphase -Ti in die kfz-Hochtemperaturphase -
Ti auftritt, die mit einem Volumensprung verbunden ist. Mit zunehmenden Verunreinigungs-
gehalten nimmt auch die /-Umwandlungstemperatur zu. Sie beträgt bei Titan grade1 bereits 
890°C und steigt bei Titan grade4 auf 950°C an [Pet96]. Der Volumensprung bei Phasenum-
wandlung ist z.B. bei Hochtemperaturbeschichtungsprozessen kritisch, da Risse initiiert wer-
den können. Das hexagonale -Ti-Gitter besitzt eine vergleichsweise hohe Löslichkeit für die 
Spurenelemente, die entweder auf Zwischengitterplätzen (C, N, H, O) eingelagert werden 
oder einen Mischkristall (Fe) bilden. Die maximale Löslichkeit von Sauerstoff in -Titan liegt 
bei 33 At. % [Sch65, Mur87], von Kohlenstoff im Bereich von 1 - 2 At. % [Oka95] sowie für 
Stickstoff bei 25 At. % [Oka93]. Aus diesem Grund ist bei der Erfüllung der Norm ISO 5832-
2 noch keine Ausscheidung von Oxiden, Karbiden, Nitriden oder intermetallischen Phasen zu 
erwarten. Mit steigendem Gehalt an Zwischengitteratomen kommt es zu einer zunehmenden 
Behinderung der Versetzungsbewegung bei plastischer Deformation, wodurch die Festigkeit 
gesteigert und die Bruchdehnung verringert wird. Tabelle 2.8 fasst die mechanischen Eigen-
schaften von CP-Ti in Abhängigkeit von den Spurenelementgehalten gemäß der Norm ISO 
5832-2 zusammen. Der E-Modul von CP-Ti liegt bei etwa 100 bis 110 GPa [Pet02], wodurch 
das Risiko der Knochenresorption durch Spannungsabschirmung gegenüber den vorher ge-
nannten Implantatwerkstoffen geringer ist. 
 
Die für Implantatanwendungen etablierten Titanlegierungen Ti-6Al-4V und Ti-6Al-7Nb sind 
zweiphasige -Legierungen, wobei das Legierungselement Al die -Phase, das Element V 
bzw. Nb die -Phase stabilisiert. Durch geeignete Prozessführung wird für die Implantatan-
wendung bevorzugt ein globulares -Gefüge eingestellt, das eine höhere Dauerfestigkeit 
unter zyklischer Belastung besitzt als lamellare -Gefüge. Tabelle 2.9 fasst die in der ISO 
5832-3 bzw. ISO 5832-11 Norm vorgeschriebene Legierungszusammensetzung inklusive der 
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zulässigen Gehalte an Spurenelementen zusammen. Tabelle 2.10 zeigt die wesentlichen me-
chanischen Eigenschaften bei statischer Belastung. Der E-Modul der beiden Titanlegierungen 
ist gegenüber dem CP-Ti leicht erhöht und liegt im Bereich von 110 – 140 GPa [Pet02]. 
 
Die Dauerfestigkeit von Implantatwerkstoffen wird stark durch die Mikrostruktur und die 
Oberflächeneigenschaften beeinflusst. Am Beispiel der Legierung Ti-6Al-7Nb wird gezeigt, 
wie stark sich die Dauerfestigkeit ändert, wenn die Oberfläche modifiziert wird. Die in Tabel-
le 2.11 gezeigten Werte geben die Umlaufbiegefestigkeit für 10 Millionen Lastzyklen mit 
einem Lastverhältnis von R = - 1,0 an. 
 
Tabelle 2.8: Mechanische Eigenschaften von CP-Titanwerkstoffen gemäß ISO 5832-2. 
CP-Ti Werkstoffzustand 0.2 %-Dehngrenze 
[MPa] 
Zugfestigkeit 
[MPa] 
Bruchdehnung 
[%] 
Grade 1 geglüht 170 240 24 
Grade 2 geglüht 230 345 20 
Grade 3 geglüht 300 450 18 
Grade 4 geglüht 440 550 15 
geschmiedet 520 680 10 
 
Tabelle 2.9: Chemische Zusammensetzung der Legierungen Ti-6Al-4V gemäß ISO 5832-3 sowie Ti-6Al-7Nb 
gemäß ISO 5832-11. Alle Angaben in Gew. %. 
Element Ti-6Al-4V Ti-6Al-7Nb 
Ti Basis Basis 
Al 5,50 – 6,75 5,50 – 6,50 
V 3,50 – 4,50 - 
Fe < 0,30 < 0,25 
Nb - 6,50 – 7,50 
O < 0,20 < 0,20 
N < 0,05 < 0,05 
H < 0,015 < 0,009 
C < 0,08 < 0,08 
Ta - < 0,50 
 
Tabelle 2.10: Mechanische Eigenschaften der Legierungen Ti-6Al-4V gemäß ISO 5832-3 sowie Ti-6Al-7Nb 
gemäß ISO 5832-11. 
Legierung Werkstoffzustand 0.2 %-Dehngrenze 
[MPa] 
Zugfestigkeit 
[MPa] 
Bruchdehnung 
[%] 
Ti-6Al-4V geschmiedet 
und poliert 
780 860 10 
Ti-6Al-7Nb geschmiedet 
und poliert 
800 900 10 
 
Tabelle 2.11: Dauerfestigkeit (Umlaufbiegefestigkeit) der Legierung Ti-6Al-7Nb bei 10 Millionen Lastzyklen 
mit einem Lastverhältnis R = - 1,0 an Luft [Win01]. 
Legierung
Ausgangszustand 
Oberflächenzustand Dauerfestigkeit 
[MPa] 
 
Ti-6Al-7Nb 
geschmiedet bzw. 
umgeformt 
poliert 600 
sandgestrahlt, Ra = 1 – 2 μm 550 
sandgestrahlt, Ra = 4 – 6 μm 450 
Aufsintern poröse Beschichtung  200 
Laserbeschriftung, standard 190 
Laserbeschriftung, optimiert 450 
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Titan und seine Legierungen zeigen aufgrund der Ausbildung einer passivierenden, thermo-
dynamisch stabilen TiO2-Schicht eine sehr gute Korrosionsbeständigkeit und Biokompatibili-
tät. Die Dicke der passivierenden Oxidschicht liegt bei CP-Ti im Bereich von 2 – 4 nm, bei 
Ti-Al6-4V und Ti-Al6-Nb7 in der Größenordnung von 7 – 9 nm. Im passivierten Zustand ist 
die Auflösungsrate von Titanwerkstoffen sehr gering. Williams [Wil81] berichtet von einer 
Korrosionsrate in einer körperanalogen Flüssigkeit von rund 0,09 μg·cm-2·d-1, die um ca. 2 
Zehnerpotenzen niedriger liegt als bei CoCr-Legierungen. Weiterhin wurden für Titan und die 
beiden Titanlegierungen in der klinischen Praxis weder Spalt- noch Spannungsrisskorrosion 
beobachtet [Win02]. 
 
 
NiTi-Legierungen
 
Mechanische Eigenschaften 
Für biomedizinische Anwendungen werden in erster Linie binäre NiTi-Legierungen einge-
setzt. Die zulässigen Verunreinigungsgehalte biomedizinischer NiTi-Implantate sind in der 
ASTM-Norm F2063-05, die für umformtechnisch hergestellte Legierungen gilt, festgelegt. 
Als Obergrenze ist ein maximaler Gehalt an Sauerstoff und Kohlenstoff von jeweils 0,05 
Gew. % zulässig. Da die intermetallische Phase NiTi eine nahezu vernachlässigbare Löslich-
keit für Sauerstoff ( 0,0045 At. % O, gelöst in Oktaederlücken [Sto59, Shu85, Sab98]) und 
so gut wie keine Löslichkeit für Kohlenstoff und Stickstoff besitzt [Mue63, Shu85, Due11], 
kommt es bei der Prozessführung zur Bildung spröder Oxid- und Karbidphasen in der NiTi-
Matrix. Im Gegensatz zur Bauteiloberfläche kommt es jedoch in der Matrix nicht zur Bildung 
von TiO2-Ausscheidungen [Due11]. Stattdessen besitzt der Sauerstoff eine hohe Löslichkeit 
in der intermetallischen Ti2Ni-Phase. Durch die Einlagerung der Sauerstoffatome wird die 
Ti2Ni-Phase zudem auch auf der Ni-reichen Seite des Phasendiagramms stabilisiert [Fre10]. 
In der Literatur wird die gebildete, sauerstoffhaltige Phase häufig als Ti4Ni2Ox bezeichnet, 
wobei für den Sauerstoffgehalt 0  x  1 gilt [Mue63, Jac72, Nis86, Oli97]. Die Phase besitzt 
eine kfz-Struktur und hat das gleiche kristallographische Grundgerüst wie die Ti2Ni-Phase. 
Der Einbau von Sauerstoffatomen ändert die Gitterparameter nur geringfügig [Nis86]. Ob 
tatsächlich eine oxidische Phase oder eine intermetallische Phase, in der Sauerstoff gelöst ist, 
vorliegt, wird derzeit kontrovers diskutiert [Fre10]. Im Gegensatz dazu bildet der bei der Pro-
zessführung eingebrachte Kohlenstoff mit dem Titan aus der NiTi-Matrix die erwartete Kar-
bidphase TiC, die ebenfalls ein kfz-Gitter aufweist [Mue63, Fre04, Due11]. Die vergleichs-
weise geringen Stickstoffgehalte in NiTi-Legierungen sind in dieser Phase gelöst, so dass 
streng genommen eine Mischphase der Form TiCxNx-1 mit 0  x  1 vorliegt [Oli97]. Weiter-
hin besitzt die TiC-Phase auch eine geringe Löslichkeit für Sauerstoff [Goz99]. Die 
Fremdphasen werden in der Literatur als Bruch auslösend beschrieben. Der erwartete negative 
Einfluss auf die Duktilität sowie die Dauerfestigkeit des Werkstoffs wird aber kontrovers dis-
kutiert [Fre10, Due11]. Als besonders kritisch wird die Bildung der Titankarbide eingestuft, 
wenn extrem kleine Bauteildimensionen vorliegen. Bei dynamisch belasteten Stents erhöhen 
TiC-Partikel das Risiko eines frühzeitigen Bruch der filigranen NiTi-Stege. Ein für viele bio-
medizinische Anwendungen wesentliches Merkmal von NiTi-Legierungen sind die Formge-
dächtniseigenschaften (Ein-Wege-Effekt und Pseudoelastizität), die auf einer reversiblen Pha-
senumwandlung zwischen der Hochtemperaturphase Austenit und der Tieftemperaturphase 
Martensit beruhen. Die Umwandlungstemperatur zwischen den beiden Phasen kann über das 
Ni:Ti-Verhältnis eingestellt werden [Kha02]. Hierbei ist zu beachten, dass die Bildung der 
oxidischen und karbidischen Phasen der NiTi-Matrix Titan entzieht, so dass sich das Ni:Ti-
Verhältnis in Richtung höherer Ni-Gehalte verschiebt. Dieser Effekt hat einen Einfluss auf die 
Phasenumwandlungstemperaturen [Oli97, Fre10]. Eine ausführliche Darstellung hierzu findet 
sich später im Kapitel. Auch ohne Auftreten des Formgedächtniseffekts zeigen NiTi-
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Werkstoffe elastische Eigenschaften, die der Elastizität des Knochens besser angepasst sind 
als alle anderen metallischen Implantatwerkstoffe. So liegt der E-Modul der Hochtemperatur-
phase Austenit bei 83 GPa, der E-Modul der Tieftemperaturphase Martensit bei lediglich 23 – 
41 GPa [Hod00, Mem08]. Tabelle 2.12 fasst die wesentlichen mechanischen Eigenschaften 
binärer NiTi-Legierungen zusammen.  
 
 
Tabelle 2.12: Mechanische Eigenschaften der Legierung NiTi in Abhängigkeit von dem Phasenzustand sowie 
dem Werkstoffzustand [Hod00, Mem08]. 
Legierung Werkstoffzustand Einsetzen Ein-
Wege-Effekt 
bzw. Pseudo-
elastizität [MPa] 
konventionelle
Dehngrenze 
[MPa] 
Zugfestigkeit 
[MPa] 
Bruchdehnung 
[%] 
NiTi 
Martensit 
geglüht 70 - 200 - - - 
NiTi 
Austenit 
geglüht 200 - 650 550 - 700 900 20 - 60 
kaltverfestigt - - 1900 5 - 20 
 
 
Trotz des hohen Ni-Gehalts wird in der Literatur von einer guten Biokompatibilität der NiTi-
Legierungen berichtet, die vergleichbar mit der Biokompatibilität von Edelstahl und Titanle-
gierungen ist [Rhy98, Dec00, Thi02]. Hierfür verantwortlich ist die Ausbildung einer stabilen, 
passivierenden TiO2-Schicht. Diese wird auf der Oberfläche aus thermodynamischen Gründen 
bevorzugt gegenüber einer NiO-Schicht gebildet. Trotz allem sind der Einbau von Ni-Ionen in 
der Oxidschicht und damit die Freisetzung von Ni-Ionen an das umgebende Gewebe nicht 
vollständig auszuschließen. Dieser Fall kann insbesondere auftreten, wenn das NiTi-Bauteil 
dynamisch belastet wird. Freie Ni-Ionen können im Gewebe allergische [Wil96, Lac96], toxi-
sche [Cas86] oder karzinogene [Hay97, Oll97] Reaktionen hervorrufen. Eine umfassende 
Diskussion zur gezielten Passivierung von NiTi-Legierungen sowie des Aufbaus und der Sta-
bilität der Oxidschicht findet sich in den Arbeiten von Shabalovskaya [Sha95, Sha02, Sha04, 
Sha06, Sha08]. 
 
Historie der Formgedächtnislegierungen 
Die charakteristische Eigenschaft von Formgedächtnislegierungen (FGL) ist das Auftreten 
einer nahezu vollständig reversiblen Formänderung, selbst wenn der Werkstoff weit über sei-
ne Elastizitätsgrenze verformt wird. Erstmals entdeckt wurde der Formgedächtniseffekt 
(FGE) im Jahr 1932 an der Gold-Cadmium-Legierung Au47,5Cd (in At. %). Beobachtet wur-
de eine thermisch induzierte, reversible Formänderung des Kristallgitters [Oel32]. Eine erste 
wissenschaftliche Beschreibung des Phänomens lieferten 1949 Kurdjumov und Khandros 
[Kur49] sowie 1951 Chang und Read [Cha51], die den Effekt als thermoelastisches Verhalten 
der martensitischen Phase der Legierung diskutierten. In den folgenden Jahrzehnten wurden 
Formgedächtniseigenschaften auch an anderen Legierungssystemen wie CuZn, FeMnSi und 
FePt nachgewiesen [Way89, Kim92]. Heute sind mehr als 50 Legierungssysteme mit Form-
gedächtniseigenschaften bekannt [Yah00]. Der technische Durchbruch der FGL wurde in den 
60er Jahren durch die Entdeckung des FGE an NiTi-Legierungen initiiert [Bue63, Bue67]. 
Ursache hierfür war die im Vergleich zu den anderen Legierungssystemen deutlich ausge-
prägtere Effektgröße, die die Grundlage für technische Anwendungen darstellte [Ots98]. Wei-
tere spezifische Materialeigenschaften wie die gute Biokompatibilität und Korrosionsbestän-
digkeit führten dazu, dass NiTi heute die am häufigsten verwendete Formgedächtnislegierung 
ist. Entsprechend besitzt dieses Legierungssystem ein hohes Anwendungspotential in den un-
terschiedlichsten Bereichen, wie z.B. der Medizintechnik, der Verbindungstechnik oder der 
Schalttechnik als Aktorelement [Due94, Fun87, Hum01].
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Martensitische Phasenumwandlung 
Die Grundlage der Formgedächtniseigenschaften ist die martensitische Phasenumwandlung 
zwischen der Hochtemperaturphase Austenit (-Phase) und der Tieftemperaturphase Marten-
sit (-Phase). Der Begriff „martensitische Umwandlung“ bezeichnete ursprünglich nur die 
martensitische Transformation in Stählen, wurde aber im Laufe der Zeit auf relevante Phasen-
umwandlungen anderer Legierungen und Stoffsysteme übertragen. Die martensitische Pha-
senumwandlung stellt eine besondere Form der Phasenumwandlung im festen Zustand dar. 
Wichtigstes Merkmal ist die Eigenschaft, dass die Umwandlung diffusionslos erfolgt und so-
mit auch bei sehr niedrigen Temperaturen ablaufen kann. Es findet keine Änderung der che-
mischen Zusammensetzung statt. Diffusionslose Umwandlungen sind Reaktionen erster Ord-
nung, die meist durch eine heterogene Keimbildung an Gitterdefekten wie Phasengrenzen, 
Korngrenzen, Stapelfehlern oder Ausscheidungen ausgelöst werden. Die Umwandlung der 
Hochtemperaturphase Austenit in die Niedertemperaturphase Martensit erfolgt durch eine 
Scherung des Kristallgitters, welche durch eine kollektive Bewegung von Atomen ausgehend 
von den Gitterdefekten gekennzeichnet und in der Regel mit einer Volumenänderung verbun-
den ist. Innerhalb der umgewandelten Bereiche behalten die Atome ihre nächsten Nachbarn. 
Die gebildeten Martensit-Kristallite haben bevorzugt eine Platten- bzw. Linsenform.
 
Aus der Volumendifferenz zwischen der Austenit- und Martensitphase ergeben sich an den 
Phasengrenzflächen Spannungen, die die Reversibilität der Phasenumwandlung beeinflussen 
können. Bei Stählen werden aufgrund des großen Volumenunterschieds so große Spannungen 
induziert, dass an den Phasengrenzflächen Versetzungen in so hoher Dichte gebildet werden, 
dass der Werkstoff irreversibel plastisch verformt und so die Rückumwandlung verhindert 
wird. Voraussetzung für das Auftreten einer reversiblen Phasenumwandlung, die die Grund-
lage des Formgedächtniseffekts darstellt, sind so geringe Volumenunterschiede, dass im Ide-
alfall keine Versetzungen an den Phasengrenzen induziert werden. Hornbogen bezeichnet 
diese Art der Umwandlung auch als thermoelastische martensitische Phasenumwandlung 
[Hor91]. Die Reversibilität der Umwandlung in realen Systemen wird verbessert, wenn Span-
nungen zusätzlich durch Akkomodation energetisch günstig angeordneter Martensitvarianten 
und durch Zwillingsbildungen abgebaut werden (Abbildung 2.4). Bei einer Zwillingsbildung 
werden Atome parallel zur Zwillingsebene, die durch den Kristalltyp festgelegt wird, ver-
schoben. Dabei legen die Atome, anders als bei Versetzungsbewegungen, nennenswerte Wege 
zurück. 
 
 
Abbildung 2.4: Prinzip der martensitischen Umwandlung in Verbindung mit einem Spannungsabbau in der 
Martensitphase durch Zwillingsbildung. 
 
 
Abbildung 2.5 zeigt den Verlauf der martensitischen Umwandlung der für die meisten Form-
gedächtnisanwendungen relevanten NiTi-Phase. Ausgangspunkt der Umwandlung ist die krz-
Hochtemperaturphase Austenit, die kristallographisch die Gittermodifikation B2 besitzt. 
Durch die Absenkung der Temperatur unter die Phasenumwandlungstemperatur bzw. in ei-
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nem bestimmten Temperaturbereich auch durch Anlegen einer Spannung bildet sich die mo-
nokline Tieftemperaturphase Martensit mit der Gittermodifikation B19´ [Hor86, Ots99, 
Kha02, Ots05]. Abbildung 2.5 zeigt eine der möglichen Scherungen des Gitters in [-110]B2-
Richtung. Insgesamt ergeben sich aufgrund der kubischen Symmetrie 24 mögliche Varianten 
zur Bildung des monoklinen Martenits [Wur00], die sich hinsichtlich der resultierenden Um-
wandlungsspannungen und –dehnungen unterscheiden [Gal99]. In Summe liegt die Volu-
menänderung bei der martensitischen Phasenumwandlung des NiTi-Gitters bei < 0,2 % und 
erfüllt so die Grundvoraussetzung für das Auftreten der reversiblen Phasenumwandlung. Je-
doch können selbst aufgrund dieser geringen Fehlpassung Versetzungen gebildet werden, die 
eine vollständige Reversibilität der Phasenumwandlung bereits ab dem ersten Zyklus verhin-
dern. 
 
 
Abbildung 2.5: Strukturelle Änderung der Kristallstrukturen während der Phasenumwand-
lungen für NiTi [Ots99]. 
 
 
Wird die Phasenumwandlung vom Martensit in den Austenit thermisch induziert, ist hierfür 
eine Unterkühlung T gegenüber der thermodynamischen Gleichgewichtstemperatur T0 not-
wendig. Mit zunehmender Unterkühlung T steigt die Triebkraft für die Phasenumwandlung 
so lange an, bis die für Umwandlung aufzubringende Keimbildungsenergie sowie die elasti-
sche Verzerrungsenergie kompensiert sind und die Phasenumwandlung bei der sog. Marten-
sitstart-Temperatur MS (S = Start) einsetzt [Ots98]. Mit fortschreitender Abkühlung nimmt 
der Volumenanteil des Martensits im Gefüge zu, bis bei der sog. Martensitend-Temperatur 
MF (F = Finish) die Umwandlung vollständig abgeschlossen ist [Due90, Muh97]. Die beim 
Aufheizen über T0 stattfindende Rückumwandlung in den Austenit folgt ähnlichen thermody-
namischen Gesetzmäßigkeiten wie die Martensitbildung. Sie beginnt bei der Austenitstart-
Temperatur AS (> T0) und ist bei der Austenitend-Temperatur AF vollständig abgeschlossen. 
Der jeweilige Temperaturbereich der beiden Phasenumwandlungen sowie die Temperaturhys-
terese zwischen den beiden Phasenumwandlungen werden durch innere Reibungen verur-
sacht, die entstehen, wenn die Umwandlungsfront durch das Kristallgitter läuft. Für die inne-
ren Reibungen sind in erster Linie Defekte des Kristallgitters verantwortlich, die entweder 
bereits bei der Werkstoffsynthese eingebracht werden oder bei der Phasenumwandlung indu-
ziert werden. Die martensitische Umwandlung der intermetallischen NiTi-Phase wird im We-
sentlichen durch 3 Defektarten beeinflusst: 
 Überstöchiometrie des Ni-Gehalts in der NiTi-Phase 
 Ausscheidung von Sekundärphasen wie Ni4Ti3, Ni3Ti2, Ni3Ti, Ti2Ni 
 Induzierung von Gitterdefekten (Versetzungen) aufgrund der leichten Fehlpassung 
von Austenit und Martensit 
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Überstöchiometrie des Ni-Gehalts 
Das binäre Phasendiagramm Ti-Ni zeigt, dass die intermetallische NiTi-Phase in der Hoch-
temperaturmodifikation B2 bei Temperaturen oberhalb von 600°C eine überstöchiometrische 
Löslichkeit für Ni-Atome (max. 57 At.%) besitzt (Abbildung 2.6). Die Löslichkeit nimmt bei 
Temperaturen unter 1118°C stetig ab, bis ab Temperaturen unterhalb von 600°C nur noch die 
stöchiometrische NiTi-Phase thermodynamisch stabil ist. Trotzdem ist es möglich, durch 
Glühen im B2-Phasen-Stabilitäts-Gebiet (schraffierter Bereich in Abbildung 2.6) mit an-
schließendem Abschrecken eine Überstöchiometrie der Ni-Atome bis zu niedrigen Tempera-
turen einzufrieren. Ein derartiger Überschuss an Ni-Atomen erleichtert aus thermodynami-
scher Sicht die Scherung des krz-Austenitgitters bei der diffusionslosen Phasenumwandlung, 
wodurch die Phasenumwandlungstemperaturen zu niedrigeren Werten verschoben werden 
[Tan99, Kha02, Fre10]. Diese Temperaturabhängigkeit ist in Abbildung 2.7 für die Marten-
sitstart-Temperatur MS und für die Martensitpeak-Temperatur MP dargestellt. Während bei 
einer Unterstöchiometrie der Ni-Atome die Umwandlungstemperaturen nahezu unabhängig 
von der Ni-Konzentration sind, fallen die Umwandlungstemperaturen bei Ni-Gehalten > 50,5 
At. % mit mehr als 100K / 1 At. % Ni kontinuierlich ab. Durch diese Eigenschaft können bei 
binären, Ni-reichen NiTi-Legierungen die Phasenumwandlungstemperaturen gezielt über den 
Ni-Gehalt eingestellt werden. Gleichzeitig ist jedoch durch den starken Einfluss des Ni-
Gehalts auf die Umwandlungstemperatur eine genaue und reproduzierbare Werkstoffsynthese 
mit exakter Einstellung des Ni/Ti-Verhältnisses essentiell, um die für die spätere Anwendung 
angestrebten Umwandlungstemperaturen reproduzierbar einzustellen. 
 
 
 
 
Abbildung 2.6: Phasendiagramm des Systems Ni-Ti [Mas96]. Der Bereich, in dem allein die NiTi-Phase exis-
tiert, ist schraffiert dargestellt. Die Schmelzpunkte von reinem Ti, reinem Ni und von Ni50,7Ti49,3 sind durch 
Pfeile hervorgehoben. 
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Abbildung 2.7: Abhängigkeit der Martensit-Start-Temperatur Ms vom Ni-Gehalt in binärem NiTi nach Frenzel 
et al. [Fre10]. 
Ausscheidung von Sekundärphasen 
Alternativ besteht die Möglichkeit, die Phasenumwandlung durch Ausscheidung von Sekun-
därphasen gezielt zu beeinflussen. In einer abgeschreckten, von der Stöchiometrie abwei-
chenden NiTi-Legierung wird das thermodynamische Gleichgewicht durch Ausscheidung von 
Sekundärphasen angenähert, wenn der Legierung thermische Energie in Form einer Wärme-
behandlung zugeführt wird. Abbildung 2.8a zeigt einen Ausschnitt des binären Phasendia-
gramms Ni-Ti, aus dem deutlich wird, dass sich bei einem Ti-Überschuss die stabile Aus-
scheidungsphase NiTi2 bildet. Diese ist in der technischen Anwendung unerwünscht, da sie 
die Legierung versprödet ohne die Phasenumwandlungstemperaturen positiv zu beeinflussen. 
Bei Ni-reichen NiTi-Legierungen hingegen wird die Ausscheidung von Sekundärphasen ge-
zielt genutzt, um das Umwandlungsverhalten zu beeinflussen. Die Kinetik der Ausscheidung 
wird in Abbildung 2.8b am Beispiel einer Ni52Ti48-Legierung gezeigt [Nis86]. In Abhängig-
keit von der Auslagerungstemperatur und –zeit bilden sich die metastabilen Ni4Ti3 und 
Ni3Ti2-Phasen bzw. bei langen Haltezeiten die stabile Ni3Ti-Phase. Technische Relevanz be-
sitzt nur die Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase, während die beiden anderen Phasen die Legie-
rung unerwünscht verspröden. Aus diesem Grund findet die Wärmebehandlung von Ni-
reichen NiTi-Legierungen in der Regel im Temperaturbereich von 400 – 600°C statt. Durch 
Bildung und Wachstum der Ni4Ti3-Phase sinkt der Ni-Gehalt in der B2-Matrix, wodurch die 
Phasenumwandlungstemperaturen gemäß dem in Abbildung 2.7 gezeigten Zusammenhang 
steigen. 
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Abbildung 2.8: a.) Modifizierter Teilausschnitt aus dem binären Phasendiagramm nach Bastin und Rieck 
[Bas97]. b.) ZTU-Diagramm zur Entstehung metastabiler und stabiler Ni-reicher Ausscheidungen für eine 
Ni52Ti48-Legierung nach Nishida [Nis86]. 
 
 
Neben der Änderung des Ni-Gehalts in der NiTi-Matrix beeinflusst die Ni4Ti3-Phase die mar-
tenitische Phasenumwandlung auch durch die in der Umgebung der Ausscheidungen auftre-
tenden Spannungsfelder. Die rhomboedrische Ni4Ti3-Phase bildet sich in Abhängigkeit von 
den Auslagerungsbedingungen kohärent bis semikohärent in Richtung [111]B2 der NiTi-Phase 
und erzeugt dabei Spannungsfelder, die die martenistische Umwandlung deutlich beeinflussen 
können [Tad86, Ots98]. Die Verzerrung in [001]X-Richtung ist mit -2,7% am größten, 
wodurch ein weiteres Wachstum des Ausscheidungsteilchens in diese Richtung behindert 
wird. In der (001)X-Ebene beträgt die Verzerrung lediglich -0,3%. Diese anisotrope Verzer-
rung des Austenitgitters verursacht eine Linsenform der Ni4Ti3-Ausscheidungen, wie sie in 
Abbildung 2.9 dargestellt ist.  
 
 
Abbildung 2.9: Verzerrung des austenitischen NiTi-Gitters durch linsenförmige Ni4Ti3-
Ausscheidungen. 
 
Durch die von der Ausscheidung erzeugten Spannungsfelder werden bei der Phasenumwand-
lung bestimmte Orientierungen des Martensits bevorzugt gebildet. Zusätzlich kann es durch 
die Spannungsfelder zur Bildung der trigonalen R-Phase kommen [Ren01, Kha02, Ant03, 
Fan04, Ots05], die bei der martensitischen Phasenumwandlung eine Übergangsphase gemäß 
B2  R-Phase  B19’ bildet. Die Übergangstemperaturen der Transformation B2  R-
Phase sind im Gegensatz zur direkten Umwandlung B2  B19’ nur geringfügig vom Ni-
Gehalt in der NiTi-Matrix abhängig und die Hysteresebreite ist sehr gering [Due90]. Neben 
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der Bildung der R-Phase erniedrigt die Ausscheidung von Ni4Ti3-Teilchen die für die Phasen-
umwandlung aufzubringende Keimbildungsenergie, da die Teilchen selbst als Keimbildner 
für die Martensitbildung wirken. Zusätzlich bewirkt die Bildung der Ni4Ti3-Phase zu einer 
Ausscheidungshärtung des Werkstoffs, was zu einer Erhöhung der Festigkeit bei gleichzeiti-
ger Erniedrigung der Bruchdehnung führt. 
 
Beschreibung der wichtigsten Formgedächtniseffekte 
Der eigentliche Formgedächtniseffekt beruht auf der reversiblen Verformung der Tieftempe-
raturphase Martensit durch ein kollektives Umklappen von Atombindungen (Abbildung
2.10). Die Verformung findet bei Spannungen statt, die unter der Dehngrenze des Werkstoffs 
liegen. Für NiTi-Legierungen sind die maximalen Beträge der reversiblen Verformung von 
der Orientierung innerhalb des Martensitgitters abhängig. In [233]B2-Richtung beträgt die ma-
ximale Verformung 10,7 %, in [111]B2-Richtung 9,8 %, in [011]B2-Richtung 8,4 % sowie in 
[001]B2-Richtung 2,7 %. In einer isotropen, polykristallinen NiTi-Legierung ergibt sich im 
Mittel eine Verformung von 8,4 % [Miy99]. Im Wesentlichen läuft bei der reversiblen Ver-
formung der gleiche Mechanismus wie bei der Zwillingsbildung des Martensits ab, in diesem 
Fall erfolgt jedoch eine kollektive Scherung aller Atombindungen in Richtung der von außen 
angelegten Spannung, wobei die Kohärenz des Gitters erhalten bleibt. Dieser Effekt führt zu 
einer Verschiebung der Zwillingsgrenzen und wird deshalb auch als Entzwilligung bezeich-
net. Der eigentliche Formgedächtniseffekt tritt auf, wenn die Scherung des Martensitgitters 
durch eine Phasenumwandlung in den Austenit rückgängig gemacht wird. Hierbei können 
unterschiedliche Mechanismen genutzt werden, die im Folgenden beschrieben werden.  
 
 
 
Abbildung 2.10: Reversible und versetzungsfreie Verformung des Martensits durch kollektives Umklappen von 
Atombindungen in Richtung der von außen angelegten Spannung als Grundlage der Pseudoelastizität. 
 
 
Je nachdem, ob die zu Beginn jedes Formgedächtniseffekts notwendige martensitische Pha-
senumwandlung durch ein Absenken der Temperatur oder durch eine äußere Spannung indu-
ziert wurde, wird zwischen dem Ein-Wege- und Zwei-Wege-Effekt sowie der Pseudoelastizi-
tät unterschieden. Da der durch eine spezielle thermomechanische Behandlung erreichbare 
Zwei-Wege-Effekt für biomedizinische Anwendungen eine untergeordnete Rolle spielt, wird 
auf eine nähere Erläuterung an dieser Stelle verzichtet. 
 
Ein-Wege-Effekt: Abbildung 2.11 zeigt die charakteristischen Eigenschaften des Ein-Wege-
Effekts. Um den Ein-Wege-Effekt nutzen zu können, muss die NiTi-Legierung zuerst unter 
die Martensitend-Temperatur MF abgekühlt werden, so dass der Werkstoff vollständig mar-
tensitisch umwandelt. In diesem Zustand liegt der Martensit in der verzwillingten Form +/- 
vor, wodurch die aus der Gitterfehlpassung resultierenden Spannungen minimiert werden. 
Makroskopisch führt die Phasenumwandlung zu einer vernachlässigbaren Volumenänderung. 
Wird der Werkstoff nun durch eine externe Spannung belastet, kommt es zuerst zu einer kon-
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ventionellen elastischen Verformung des Martensits. Bei Überschreiten einer kritischen Span-
nung RT, die je nach Gefüge und Ausrichtung der Kristallite zur Spannungseinleitung im Be-
reich von 70 – 200 MPa liegt (Tabelle 12), setzt die Bildung des entzwillingten Martensits 
(+) ein. Die fortschreitende Entzwilligung der Martensitkristallite erfolgt bei nahezu kon-
stanter mechanischer Spannung, bis die maximal mögliche Formänderung erreicht ist. Diese 
ermöglicht bei einem polykristallinen NiTi-Werkstoff wie oben genannt eine makroskopische 
Verformung von etwa 8,4 % [Kat94]. Der Werkstoff behält diese pseudoplastische Formände-
rung solange bei, bis er über die Austenitstart-Temperatur AS erhitzt wird. Ab der Temperatur 
AS beginnt die direkte Rückumwandlung des entzwillingten Martensits in die Hochtempera-
turphase Austenit, wobei makroskopisch die ursprüngliche Gestalt wiederhergestellt wird. Die 
Rückverformung in die Ursprungsgestalt ist bei Erwärmung über AF vollständig abgeschlos-
sen. Meist verbleibt bereits beim ersten Zyklus ein geringer plastischer Verformungsanteil 
irrev., der aus der Bildung von Versetzungen aufgrund der leichten Gitterfehlpassung zwischen 
Austenit und Martensit resultiert. Besonders bei hohen pseudo-plastischen Verformungen 
nimmt der Anteil irrev. mit der Zahl der Wiederholungen zu, woraus eine funktionelle Ermü-
dung des Formgedächtniseffekts resultiert. Da aber die meisten Anwendungen des Ein-Wege-
Effekts auf einem einzigen Zyklus basieren, kann der Anteil irrev. meist vernachlässigt wer-
den. 
 
 
 
Abbildung 2.11: Schematische Darstellung des Ein-Wege-Effekts (1WE). 
 
 
Wird der Werkstoff über das Ende des pseudo-plastischen Plateaus hinaus weiter verformt, 
folgt im Bereich RT <  <RP erneut ein annähernd linearelastisches Werkstoffverhalten, wo-
bei der nun entzwillingte Martensit weiter elastisch verformt wird. Bei einer weiteren Erhö-
hung der Belastung über diesen elastischen Bereich hinaus wird die Dehngrenze RP des ent-
zwillingten Martensits überschritten, ab der eine konventionelle plastische Verformung über 
Versetzungsbildung und –bewegung einsetzt. Die Folge ist eine irreversible plastische Ver-
formung des Werkstoffs, die auch nach der Rückumwandlung des Martenits in Austenit erhal-
ten bleibt. 
 
Pseudoelastizität: Die martensitische Phasenumwandlung kann nicht nur durch Abkühlen der 
NiTi-Legierung unter die Martensitend-Temperatur MF, sondern in einem bestimmten Tem-
peraturbereich (AF bis MD) auch durch das Anlegen einer mechanischen Spannung induziert 
werden. In diesem Fall entsteht aus dem Austenit ein spannungsinduzierter Martensit, der 
direkt in Richtung der angelegten Spannung entzwillingt ist. Dieser bildet sich beim Entlasten 
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wieder vollständig zurück, so dass makroskopisch die ursprüngliche Ausgangsgestalt wieder-
hergestellt wird. Die reversible, pseudoelastische Verformung setzt nach einer konventionel-
len elastischen Verformung bei Überschreiten einer kritischen Spannung RT ein, die je nach 
Gefüge, Ausscheidungszustand und Gitterorientierung im Bereich von 200 – 650 MPa liegt. 
Das Fortschreiten der spannungsinduzierten Martensitumwandlung erfolgt bei nahezu kon-
stanter Spannung bis wiederum die maximale Formänderung (in polykristallinen NiTi-
Werkstoffen maximal ca. 8,4 %) erreicht ist. Abbildung 2.12 fasst die charakteristischen Ei-
genschaften der Pseudoelastizität zusammen. Der pseudoelastische Effekt bedarf keiner Tem-
peraturänderung, jedoch muss das Material in seiner austenitischen Phase (T > AF) vorliegen. 
Oberhalb der Temperatur MD ist die plastische Deformation des Austenits durch Verset-
zungsbildung und –bewegung energetisch günstiger als die spannungsinduzierte Martensitbil-
dung, so dass es direkt zu plastischen irreversiblen plastischen Verformungen kommt. 
 
In binären Legierungen begünstigt die Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase die Pseudoelastizität 
[Sab82, Miy82, Miy86, Miy86b], da die Ni4Ti3-Ausscheidungen als Keimbildner für die Mar-
tensitumwandlung dienen und die durch die Gitterfehlpassung hervorgerufene Versetzungs-
bildung und -bewegung unterdrücken. Auf diese Weise wird auch die funktionelle Ermüdung 
der Pseudoelastizität, deren praktische Anwendung häufig mit hohen Zyklenzahlen gekoppelt 
ist, verlangsamt [Hec03, Wag04]. 
 
 
Abbildung 2.12: Schematische Darstellung der Pseudoelastizität (PE). 
 
 
Ausgewählte Anwendungen metallischer Implantatwerkstoffe 
 
Metallische Implantate finden bevorzugt im Gelenkersatz Anwendung (z.B. Hüfte, Knie, 
Schulter), da nur diese Werkstoffklasse die geforderten hohen statischen und dynamischen 
Belastungen in einem vergleichsweise aggressiven Medium erträgt und so die geforderten 
Standzeiten zuverlässig erfüllt [Win02]. Zur Verbesserung der Gleiteigenschaften der Gelen-
ke werden die Metalle in der Regel mit anderen Werkstoffen kombiniert. Für die Gleitflächen 
des Implantats haben sich keramische Werkstoffe (Al2O3 und teilstabilisiertes ZrO2) sowie 
hochmolekulare Kunststoffe (z.B. High Density Polyethylen HDPE) etabliert. Gelenkimplan-
tate sind in der Regel modular aufgebaut. Individuell an den Patienten angepasste Implantate 
werden zwar vereinzelt hergestellt und implantiert. Ihre Herstellung ist aber sehr teuer und 
aufwändig zu organisieren, so dass ein Baukastensystem den besten Kompromiss darstellt. Je 
nach Indikation, Lebenserwartung des Patienten, Situation im Operationssaal und auch unter 
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Berücksichtigung der Kosten kann der Orthopäde so vor oder auch noch während der Opera-
tion die am besten den Patienten angepasste Implantatgeometrie wählen. 
 
Zur Fixierung der Gelenkimplantate im Restknochen stehen dem Orthopäden zwei Möglich-
keiten offen. Auf der einen Seite können Implantate durch einen Kunststoff (in der Regel ein 
modifiziertes Polymethamethylarcylat PMMA) in den Knochen einzementiert werden. Der 
Knochenzement wird während der Operation angemischt und in das vorgebohrte Implantatla-
ger eingespritzt. Bei der Bohrung wird der kortikale Knochen möglichst vollständig erhalten, 
um eine ausreichende Stabilität des Implantats zu gewährleisten. Nach der Positionierung des 
Implantats in der Bohrung härtet der Zement innerhalb kurzer Zeit aus und gewährt so eine 
rasche Fixierung des Implantats, die eine unmittelbare Belastung des Implantats nach der 
Operation ermöglicht und so die Rehabilitationszeit des Patienten verkürzt. Um die Stabilität 
der Verbindung zu gewährleisten, ist bei der Operation darauf zu achten, dass keine Gewebe- 
und Blutreste in den Zement gelangen, dass der Zement porenfrei aushärtet und dass der Ze-
ment zwischen Implantat und kortikalem Knochen eine möglichst gleichmäßige Dicke auf-
weist. Trotzdem sind zementierte Implantate gegenüber den nicht zementierten Implantaten 
einem höheren Risiko gegenüber der Lockerung bei dynamischer Langzeitbelastung ausge-
setzt. 
 
Alternativ werden zunehmend zementfreie Implantate eingesetzt, die durch eine sog. Press-fit 
Verbindung im Restknochen verankert werden. Hierbei wird ebenfalls der Markraum des 
Knochens so vorbereitet, dass der kortikale Knochen möglichst nicht geschädigt wird. Die 
eingebrachte Bohrung weist einen geringeren Querschnitt auf als das Implantat, so dass der 
umgebende Knochen nach der Positionierung des Implantats, die in der Regel durch Ein-
schlagen erfolgt, einen gleichmäßigen Druck auf das Implantat ausübt und so das Implantat 
fixiert. Bei geeigneter Ausführung erfährt der Knochen einen permanenten Spannungsanreiz 
im Bewegungsablauf, der ein Anwachsen des Knochens an die Implantatoberfläche induziert 
und so die Langzeitstabilität sicherstellt. Da das Anwachsen des Knochens mehrere Wochen 
dauert, muss der Patient eine längere Rehabilitationszeit in Kauf nehmen. Um das Anwachsen 
des Knochens zu stimulieren, werden die Implantatoberflächen häufig mit Hydroxylapatit HA 
beschichtet, das eine ähnliche chemische Zusammensetzung wie der Knochen aufweist. Zur 
verbesserten Ausbildung einer stabilen Grenzfläche Implantat-Knochen werden die Implan-
tatoberflächen in der Regel zusätzlich aufgeraut oder mit einer porösen Beschichtung verse-
hen. Eine detaillierte Diskussion der gezielten Strukturierung der Implantatoberfläche findet 
sich im folgenden Kapitel 2.4. Der Vorteil der guten Verankerung kann sich jedoch in einen 
Nachteil verwandeln, wenn das Implantat z.B. durch erhöhten Verschleiß des Gelenklagers 
oder Infektion des umgebenden Gewebes ausgetauscht werden muss. Aus diesem Grund muss 
der Orthopäde besonders beim primären Ersatz eines Gelenks und bei Patienten mit hoher 
Lebenserwartung abwägen, ob aus seiner Sicht die zementierte oder die nicht zementierte 
Lösung zu bevorzugen ist. 
 
Eine besondere Form von metallischen Gelenkimplantaten stellen sog. PLIF-Implantate 
(Posterior lumbar interbody fusion PLIF) dar, die bei einem vollständigen Ersatz der Band-
scheibe als Abstandshalter zwischen benachbarten Wirbelkörpern eingesetzt werden [Win02]. 
Hierbei wird nicht der Erhalt der Beweglichkeit dieser Wirbelkörper, sondern eine stabile 
Versteifung des Wirbelsäulensegments angestrebt. Um diese zuverlässig zu erreichen, erfolgt 
zusätzlich eine Verschraubung mit geeignet geformten Schrauben und Platten. Eine ebenfalls 
weit verbreitete Anwendung metallischer Implantate stellt die Osteosynthese dar. Hierbei 
handelt es sich ein ebenfalls modulares System aus Schrauben und Platten, die zur direkten 
Fixierung von Knochenfrakturen eingesetzt werden. Diese Implantate verbleiben in der Regel 
nur bis zur Heilung der Knochenfraktur im Patienten und werden im Anschluss wieder opera-
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tiv entfernt. Da es sich um Kurzzeitimplantate handelt, können hierfür auch Werkstoffe einge-
setzt werden, die eine geringe Biokompatibilität dafür aber ggf. eine höhere mechanische Sta-
bilität aufweisen. Bei dieser Form von Implantaten ist eine gute Anbindung des Knochens an 
die Implantatoberfläche eher unerwünscht, so dass auf eine Strukturierung der Oberfläche 
verzichtet wird. Ein weltweiter Wachstumsmarkt sind metallische Zahnimplantate, die ver-
mehrt als Alternative zu Kronen und Brückenkonstruktionen eingesetzt werden. Bei einem 
Zahnimplantat handelt es sich um eine künstliche Wurzel, auf der der künstliche Zahn fixiert 
wird. Das Implantat ist in den meisten Fällen mit einem selbstschneidenden Gewinde verse-
hen, über das die stabile Fixierung des Implantats im Kieferknochen erfolgt. Zur Verbesse-
rung des Kontakts zum Knochen wird die Option angeboten, die Oberfläche aufzurauen. Für 
Zahnimplantate besteht im Vergleich zu den Knochenimplantaten ein höheres Risiko der In-
fektion und Korrosion durch Kontakt mit dem umgebenden Medium. Im Mundraum liegt eine 
für metallische Werkstoffe sehr aggressive Beanspruchung vor, die sich aus einem Kontakt 
mit Speichel, Nahrungsbestandteilen mit stark schwankenden pH-Werten und Temperaturen, 
Bakterien und Plaque sowie einer dynamischen Belastung beim Kauen zusammensetzt. 
 
Tabelle 2.13 fasst ausgewählte Anwendungen metallischer Implantatwerkstoffe, Bemerkun-
gen zu deren Funktion sowie die für die jeweilige Anwendung bevorzugten Implantatwerk-
stoffe zusammen.  
 
 
Tabelle 2.13: Ausgewählte Anwendungen metallischer Implantatwerkstoffe. 
Anwendung Werkstoffe Bemerkungen/Literatur 
Gelenkimplantate für 
- Hüfte 
- Knie 
- Schulter 
 
Baugruppen: 
1) Schaft 
2) Gelenkkopf 
3) Lagerschale 
4) Gleitfläche 
1) Schaft 
- CoCrMo 
- Titan, Ti-6Al-4V, Ti-6Al-7Nb 
2) Gelenkkopf 
- CoCrMo 
- Al2O3, stab. ZrO2 
3) Lagerschale 
- CoCrMo, 
- Titan, Ti-6Al-4V, Ti-6Al-7Nb 
4) Gleitfläche 
- Kunststoff HDPE 
- Al2O3 
Titanwerkstoffe bieten den Vorteil 
eines deutlich reduzierten Risikos 
der Spannungsabschirmung (sog. 
Stress-shielding). 
Titanwerkstoffe zeichnen sich 
zusätzlich durch ihre Röntgen-
transparenz aus. 
CoCrMo besitzt bessere mechani-
sche Eigenschaften und eine deut-
lich bessere Verschleißbeständig-
keit als Titanwerkstoffe und ist so 
eine Option für den Gelenkkopf. 
[Win02, Pet11] 
Wirbelsäulenimplantat für 
Bandscheibenersatz 
Titan 
NiTi 
Kunststoff PEEK 
[Win02] 
[Jar02, Ass03, Aye07] 
[Syn07] 
Osteosynthese-Implantate zur 
Stabilisierung von Frakturen 
 
Baugruppen: 
1) Schrauben 
2) Platten 
1) Schrauben 
- 316L-Stahl 
- Titan, Ti-6Al-4V, Ti-6Al-7Nb 
2) Platten 
- 316L-Stahl 
- Titan, Ti-6Al-4V, Ti-6Al-7Nb 
316L-Stahl ist kostengünstiger und 
hat bessere mechanische Eigen-
schaften, aufgrund des höheren E-
Moduls ist aber das auch das Risi-
ko der Spannungsabschirmung 
größer.  
Zahnimplantate als 
Wurzel für künstliche Zähne 
Titan, grade 4, kaltverfestigt 
Ti-6Al-4V, Ti-6Al-7Nb 
 
[Asa85, Nii03, Mol06] 
 
 
Die in Tabelle 2.13 gezeigte Zusammenstellung beschränkt sich auf Anwendungen, die für 
die im Folgenden vorgestellten eigenen Arbeiten von Interesse sind. Auf eine Darstellung 
weiterer biomedizinischer Anwendungen wie z.B. gefäßerweiternde Stents aus NiTi [Yah00] 
wird verzichtet, da diese keine Relevanz für die pulvermetallurgische Herstellung haben. 
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2.4 Herstellungsmethoden von porösen Implantatwerkstoffen 
 
Raue bzw. poröse Implantate zeigen gegenüber konventionellen Implantatkonzepten Vorteile 
hinsichtlich ihrer Oberflächen- und Struktur-Kompatibilität. Eine raue bzw. poröse Oberflä-
che bringt Vorteile hinsichtlich der Adhäsion von Zellen, dem ersten Schritt der Ausbildung 
neuen Knochengewebes. Liegen ausreichend große, interkonnektierende Poren vor, besteht 
zusätzlich die Möglichkeit des Einwachsens von Knochengewebe, wodurch die strukturelle 
und funktionelle Bindung des Implantats im Skelett im Vergleich zu zementierten bzw. durch 
Presssitz verankerten Implantaten deutlich verbessert wird [The04]. 
 
In den letzten Jahrzehnten wurde eine Reihe von Verfahren entwickelt, um Implantate mit 
definierter Rauigkeit oder funktioneller Porosität herzustellen. Letztere kann als poröse Ober-
flächenbeschichtung sowie als durchgehende Porosität ausgeführt sein. Eine durchgehende 
Porosität bietet den Vorteil der besseren Anpassung des E-Moduls an die umgebende Kno-
chensubstanz, wodurch das Risiko der Spannungsabschirmung (Stress-shielding) auf ein Mi-
nimum reduziert wird. Häufig ist aber in diesem Fall die verbleibende Festigkeit für das je-
weils vorliegende Belastungsprofil nicht ausreichend, so dass eine poröse Beschichtung bzw. 
eine geeignete Verbindung poröser und dichter Strukturen den einzig zulässigen Kompromiss 
darstellt. Im Folgenden werden die wesentlichen Methoden zur Herstellung poröser metalli-
scher Implantate beschrieben. Aufgrund der hohen Schmelzpunkte der gängigen Implantat-
werkstoffe basieren die meisten Herstellungsrouten auf pulvermetallurgischen Methoden. 
Eine gute Übersicht der wichtigsten Herstellungsrouten findet sich zusätzlich in der Literatur 
[Dun04, Rya06, Ban08, Wen10].  
 
 
Strukturierung der Oberfläche 
Bei konventionellen Implantaten wird die Oberflächenrauigkeit häufig gezielt durch Strahlen 
mit Hartstoffen (z.B. Korund) erhöht [Bro00, Win01]. Übliche Rauigkeiten liegen in der Grö-
ßenordnung von 4 – 15 μm. Höhere Rauigkeiten werden aufgrund der deutlichen Verringe-
rung der Dauerfestigkeit vermieden. Beim Sandstrahlen besteht das Risiko, dass Strahlgut auf 
der Oberfläche haften bleibt und so die Biokompatibilität beeinträchtigt. Aus diesem Grund 
bieten sich das chemische oder elektrochemische Ätzen der Oberfläche als alternative Verfah-
ren an, die inzwischen ebenfalls weit verbreitet sind. Gegenüber polierten Implantatoberflä-
chen bietet die Rauigkeit den Vorteil einer besseren Primärstabilisierung des Implantats nach 
der Operation. Dies ist vor allem für Implantate von Vorteil, die durch eine Press-fit-
Verbindung im Knochen verankert werden. 
 
 
Plasmaspritzen
 
Als alternatives Verfahren hat sich in den letzten Jahren zunehmend das Plasmaspritzen etab-
liert, mit dem sich weitgehend porenfreie Beschichtungen mit erhöhten Oberflächenrauigkei-
ten im Bereich von 10 – 20 μm herstellen lassen [Win01]. Bei geeigneter Parameterwahl be-
steht auch die Möglichkeit, Poren in die Beschichtung einzubringen [Hah70, Sal98, Yan00]. 
Letztere sind in der Regel aufgrund geringer Porengrößen im Bereich von 20 – 200 μm und 
Porositäten im Bereich von 15 – 40 % nur bedingt für das Einwachsen von Knochen geeignet, 
sie verbessern aber die Verankerung des Knochens an der Implantatoberfläche. Die Schicht-
dicken plasmagespritzter Oberflächenschichten variieren für die Implantatanwendung zwi-
schen 200 und 500 μm. Der Plasmaspritz-Prozess wird in der Regel unter Schutzgas durchge-
führt, so dass sich Schichten mit tolerierbaren Sauerstoffverunreinigungen ergeben. Zur Ver-
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besserung der Haftfestigkeit wird die Implantatoberfläche vor der Beschichtung in der Regel 
durch Sandstrahlen aufgeraut. Der Plasmaspritz-Prozess ändert in der Regel die Mikrostruktur 
des Grundwerkstoffs nur geringfügig. Trotzdem kommt es aufgrund der Kerbwirkung der 
rauen Oberfläche zu einer Reduzierung der Dauerfestigkeit von 20 – 60 % [Win01]. 
 
 
Sinterung von losen Pulvern 
 
Die Sinterung von losen Pulvern war der erste pulvermetallurgische Ansatz zur Herstellung 
poröser Implantatoberflächen bzw. freitragender, poröser Implantate. Die Pulver werden in 
der Regel unter Zuhilfenahme von Bindern auf die dichte Trägerstruktur aufgepresst. Es folgt 
eine Sinterung im Vakuum bzw. unter Schutzgas. Das Verfahren wird seit Anfang der 1980er 
Jahre sowohl für Titanlegierungen [Cle81, Yue84, Asa85, Coo88, Koh90, Oh03, Ami03] als 
auch CoCr-Legierungen [Cam73, Bob80, Bob80a, Coo85, Owe94] eingesetzt. Die resultie-
rende Porengröße wird in erster Linie durch die verwendete Partikelgröße sowie die Sinterpa-
rameter bestimmt. Durch Anwendung unterschiedlicher Pulverfraktionen kann eine stufen-
weise Gradierung der Porengröße erreicht werden [Thi01]. Die Porosität gesinterter Pulver-
schüttungen liegt in der Größenordnung von 25 – 40 %, bei geeigneter Prozessführung sind 
bis zu 50 % möglich. Bei dynamischer Belastung besteht ein großes Risiko, dass sich an den 
Sinterhälsen infolge der Kerbwirkung Risse bilden [Cir02]. Lösen sich infolge der Rissbil-
dung einzelne Partikel aus dem porösen Verbund, kann dies zu unerwünschten Reaktionen 
des umgebenden Gewebes (Entzündungen oder Nekrosen) führen. Weiterhin erfordert die 
Sinterung grober Pulverpartikel in der Regel hohe Sintertemperaturen. Diese führen im Falle 
poröser Beschichtungen in der Regel zu einer Änderung des Gefüges des Trägermaterials 
(Grobkornglühung), wodurch ein deutlicher Festigkeitsverlust in Kauf genommen werden 
muss [Yue84, Koh90]. An der Universität Leuven wird ein Verfahren entwickelt, bei dem 
TiH2-Pulver über einen feldunterstützten Suspensionsbeschichtungsprozess auf der Implan-
tatoberfläche von Ti-6Al-4V-Implantaten abgeschieden werden [Brae11]. Nach der Beschich-
tung wurde die TiH2-Beschichtung bei einer vergleichsweise niedrigen Temperatur von 
850°C gesintert, wodurch die Bildung des spröden Widmannstätten-Gefüges vermieden wur-
de. Dieses tritt beim Abkühlen auf, wenn die Sintertemperatur oberhalb der /-
Umwandlungstemperatur der Ti-6Al-4V-Legierung gewählt wurde. Die /-
Umwandlungstemperatur der Ti-6Al-4V-Legierung liegt bei 995°C. 
 
Eine erst vor kurzem etablierte, neue Methode, Pulverschüttungen offenporös zu versintern, 
ist das feldunterstützte Sintern (Field Assisted Sintering FAST, Spark Plasma Sintering SPS). 
Hierbei wird eine Pulverschüttung in einem direkt beheizten Werkzeug mit Druck beauf-
schlagt und gleichzeitig von einem gepulsten Gleichstrom durchflossen. Dieser führt an den 
Kontaktpunkten der Pulverteilchen aufgrund des höheren Übergangswiderstands zu einer lo-
kalen Überhitzung, wodurch die für die Sinterhalsbildung notwendigen Diffusionsprozesse 
deutlich beschleunigt bei vergleichsweise moderaten Sintertemperaturen ablaufen. Auch das 
feldunterstützte Sintern eignet sich bevorzugt zur Herstellung von porösen Halbzeugen, eine 
endkonturnahe Fertigung ist nur bedingt möglich. Asaoka et al. beschreiben die Herstellung 
von CP-Ti und Ti-6Al-4V-Formkörpern mit einer Porosität von ca. 30 % durch das SPS-
Verfahren [Asa03]. Die Verdichtung erfolgte bei Temperaturen im Bereich von 560 – 700°C 
und war nach 20 min abgeschlossen. Eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften 
wurde durch eine anschließende konventionelle Wärmebehandlung im Vakuum bei 1000°C 
erreicht. Zhao et al. übertragen das SPS-Verfahren auch auf vorlegierte NiTi-Pulver mit ver-
gleichsweise groben Partikelgrößen von 150 μm. Eine Sinterhalsbildung wird bereits nach 5 
min. Haltezeit bei Temperaturen im Bereich von 750 – 800°C und Drücken im Bereich von 5 
– 25 MPa nachgewiesen [Zha05, Zha05a].  
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Sinterung von Fasern, Drähten, Gestricken und Geweben 
 
Ein etablierter Prozess zur Erzeugung offenporöser Implantatoberflächen mit Porositäten 
deutlich oberhalb von 50% ist das Ansintern von Netzen oder Drahtgestricken auf der Implan-
tatoberfläche [Gal71, Gal73, Mur81, Wei86, Fuj04]. Ähnlich wie bei den losen Pulvern ist die 
Bildung von Sinterhälsen an den Knotenpunkten sowie an den Berührungspunkten zum Sub-
strat für die Stabilität wesentlich. Eine Herausforderung hierbei ist vor allem die gleichmäßige 
Anbindung an den in der Regel dichten Trägerkörper. Ursache hierfür ist die Schwierigkeit, 
Netze oder Gestricke gleichmäßig auf die in der Regel gekrümmten Implantatoberflächen 
anzudrücken und dabei eine Rückfederung (sog. Spring-back) zu vermeiden [Mar93]. Die 
Folge ist eine begrenzte Ermüdungsfestigkeit der Sinterverbindung zum Grundwerkstoff. Der 
Vorteil der gesinterten Drahtstrukturen ist die homogene Porenverteilung, die durch den 
Drahtdurchmesser und das Webmuster vorgegeben ist und die in der Regel gut für das Ein-
wachsen von Knochengewebe geeignet ist [Duc86]. Weiterhin vermeiden gesinterte 
Drahtstrukturen die Freisetzung loser Partikel, die zu unerwünschten Gewebereaktionen füh-
ren können. 
 
 
Platzhaltermethode 
 
Um bei pulvermetallurgischer Herstellung Porositäten im Bereich von 60 - 80 % einzustellen, 
ist der Einsatz von Platzhalterwerkstoffen ein aussichtsreiches Verfahren. Über die Grundzü-
ge der Platzhaltermethode für nicht-biomedizinische Anwendungen wurde bereits Ende der 
1950er Jahre berichtet [Agt57]. Als potentielle Anwendungsgebiete wurden metallische Filter 
mit niedrigem Strömungswiderstand sowie poröse Elektroden für Batterien und Brennstoff-
zellen vorgeschlagen. Die der Platzhaltermethode zugrundeliegende Idee ist die Zugabe eines 
geeigneten Platzhalterwerkstoffs zum Metallpulver, der vor oder während des Sinterns mög-
lichst rückstandsfrei aus dem Bauteil wird kann und eine definierte Porenstruktur hinterlässt. 
Während die durch den Platzhalter erzeugten Poren bei der Sinterung nahezu unverändert 
bleiben, können bei einem hohen Versinterungsgrad der Metallpulver innerhalb den Sinterste-
ge gute mechanische Eigenschaften trotz hoher Gesamtporositäten erreicht werden. Die 
Formgebung der Pulver-Platzhalter-Mischung erfolgt in der Regel durch konventionelles 
Pressen (axial, isostatisch). Die Platzhaltermethode wurde in den 1970er Jahren von Wissen-
schaftlern der ehemaligen Sowjetunion aufgegriffen und weiterentwickelt. Es wurden die 
auch heute noch bevorzugt eingesetzten Platzhalterwerkstoffe Ammoniumhydrogenkarbonat 
und Harnstoff (Urea) etabliert und Teilaspekte der Verfahrenstechnik im Detail untersucht. 
Skorokhod et al. beschreiben den Einfluss des Platzhalters auf das Sinter- und Schrumpfungs-
verhalten von porösen Ni-Formkörpern [Sko74]. Kostornov et al. befassen sich mit dem Ver-
dichtungsverhalten von Pulver-Platzhalter-Mischungen [Kos83]. Als Ausgangswerkstoffe der 
Studie dienten Stahl- und Mo-Pulver. Der Fokus der früheren Studien lag in erster Linie auf 
einem tiefergehenden Studium der einzelnen Verfahrensschritte. Im gleichen Zeitraum wird 
auch erstmals von Nilles et al. die Nutzung der Platzhaltermethode für die Herstellung poröser 
Ti- und Stahl-Implantate berichtet [Nil73], an denen unter anderem der Einfluss der Poren-
größe auf die Einwachstiefe des Knochens und die mechanische Stabilität der Implantat-
Knochen-Verbindung untersucht wurde. Dieser Ansatz wurde Anfang 2000 von mehreren 
Forschergruppen wieder aufgegriffen. In der entsprechenden Literatur wurden erstmals werk-
stofftechnische Details beschrieben, die beachtet werden müssen, wenn die klassische Platz-
haltermethode (Formgebung durch Pressen) für die Herstellung von hochporösen Implantat-
werkstoffen angewendet wird [Bra00, Wen01, Wen02]. Es zeigte sich, dass sich die obenge-
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nannten Platzhalterwerkstoffe Ammoniumhydrogenkarbonat und Harnstoff (Urea) bevorzugt 
auch für Titanpulver eignen, die aufgrund ihrer hohen Affinität zu Sauerstoff und Kohlenstoff 
schon von Hause aus eine sorgfältige pulvermetallurgische Verfahrenstechnik erfordern. Der 
Vorteil der beiden Platzhalterwerkstoffe gegenüber anderen etablierten Platzhaltern wie z.B. 
PMMA [Rau02, Nis05] ist die nahezu rückstandsfreie Entfernung bei Temperaturen unterhalb 
200°C durch Zersetzung (Ammoniumhydrogenkarbonat) bzw. Sublimation oder Lösung im 
Wasserbad (Harnstoff). Auch wenn das Potential der Platzhaltermethode zur Herstellung von 
porösen Titan-Implantaten erkannt wurde, wurden in den grundlegenden Arbeiten noch keine 
Lösungsansätze zur endkonturnahen Formgebung der Bauteile unter Beibehaltung der offenen 
Porosität formuliert. 
 
Ein ähnlicher Ansatz ist die Herstellung von porösen Formkörpern durch Gießen hochvisko-
ser Suspensionen, in denen ebenfalls ein geeigneter Platzhalter enthalten ist. Die Suspension 
wird in vorgefräste Vertiefungen von Gelenkimplantaten eingegossen und getrocknet. Im An-
schluss wird das gesamte Implantat gesintert, wobei sich der Platzhalter beim Sintern zersetzt 
und eine offene Porosität hinterlässt. Bloebaum et al. beschreiben den klinischen Einsatz einer 
derartigen Struktur in einem Knieimplantat [Blo98]. Die in dieser Arbeit realisierten porösen 
Beschichtungen hatten eine Porengröße von 500 μm und eine Porosität von 55 %. 
 
Eine weitere Variante ist die Verdichtung gekapselter Pulver-Platzhaltermischungen durch 
Heißisostatisches Pressen HIP. Bansiddhi et al. wenden diese Methode an, um hochporöses 
NiTi aus vorlegierten NiTi-Pulvern herzustellen [Ban07, Ban08a]. Als Platzhalter wurden 
NaCl-Partikel verwendet, die während des HIP-Prozesses im schmelzflüssigen Zustand vorla-
gen und beim Abkühlen wieder erstarrten. Nach dem Entfernen des Kapselmaterials wurde 
der Platzhalter in einem Wasserbad herausgelöst. Die Formkörper hatten offene Porositäten 
im Bereich von 32 – 36 % sowie Porengrößen im Bereich von 70 – 400 μm. Es wurden rever-
sible, pseudoelastische Verformungen bis 4 % nachgewiesen. Eine Umsetzung der Methode 
zur Herstellung realer Implantate ist nicht bekannt. 
 
 
Replica-Methoden (Suspensionsbeschichtung, CVD) 
 
Polymerschäume besitzen in der Regel Mikrostrukturen, die der Struktur des spongiösen 
Knochens stark ähneln. Um die Mikrostruktur von solchen Schäumen metallisch abzubilden, 
haben sich zwei Methoden bewährt. Li et al. beschreiben die Abbildung eines Polyurethan-
Schaums durch eine einfache bzw. mehrfache Beschichtung mit einer wässrigen Suspension 
aus Ti-6Al-4V-Pulvern [Li02, Li03a]. Im Anschluss an die Beschichtung und Trocknung wird 
der PU-Schaum ausgebrannt und das verbleibende Pulvernetzwerk gesintert. Die maximal 
erreichte Porosität lag bei ca. 88 %. Neben der durch die Schaumstruktur definierten Makro-
porosität verbleiben in den Sinterstegen Mikroporen, die aus einer unvollständigen Versinte-
rung der Pulverpartikel resultieren sowie längliche Poren, die durch das Ausbrennen des 
Schaums verursacht werden [Kup02]. Einen ähnlichen Ansatz verfolgen auch Quadbeck et al. 
[Qua07, Qua11], die die Replica-Methode zur Herstellung von Implantaten aus Ti- und Fe-
Pulvern anwenden. 
 
Eine weitere Methode zur Abbildung von Polymerschaum-Schäumen ist die chemische Gas-
phasenabscheidung (Chemical Vapour Deposition CVD). Ein nach dieser Methode hergestell-
ter Werkstoff ist unter den Handelsnamen „Trabecular Metal“ bzw. „Hedrocell“ von der 
Firma Zimmer auf dem Markt eingeführt. Auch in diesem Fall dient ein PU-Schaum als Aus-
gangsmaterial, der in einem ersten Schritt pyrolisiert wird. Im Anschluss wird der verbleiben-
de Kohlenstoffschaum (sog. reticulated vitreous carbon) durch mechanische Bearbeitung in 
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die Endkontur gebracht. Danach wird das Kohlenstoffgerüst durch einen CVD-Prozess 
gleichmäßig mit Tantal beschichtet. Typische Porositäten liegen im Bereich von 75 – 85 %, 
die Porengröße beträgt ca. 550 μm. Der Kohlenstoff verbleibt nach der Beschichtung im Ge-
füge, verschlechtert aber die mechanischen Eigenschaften nur unwesentlich. Studien zeigen, 
dass der Tantal-Schaum anderen porösen Implantatwerkstoffen hinsichtlich der Duktilität 
überlegen ist [Zar97, Zar01]. Auch das Einwachsen des Knochens in die poröse Struktur er-
folgt ohne Einschränkung [Bob91, Bob99, Zou98]. 
 
 
Aufschäumen von Metallpulver-Binder-Mischungen mit Triebmitteln und anschließen-
der Sinterung 
 
Eine weitere Möglichkeit zur Herstellung poröser Titan-Strukturen sowohl für Beschichtun-
gen als auch freitragende Komponenten ist das Aufschäumen eines mit Titanpulvern gefüllten 
Polymerbinders mit anschließender Sinterung [StP05]. Hierbei wird zuerst das Titanpulver 
mit einem Binder sowie dem Triebmittel gemischt. Beim Sintern der Beschichtung werden 
hohe Sintertemperaturen benötigt, die zu einer Vergröberung des Gefüges des Trägersubstrats 
führen. Als Folge ist eine Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften zu erwarten. Jee 
et al. beschreiben die Pyrolyse des Treibmittels durch Erhitzen der Suspension an Luft, wobei 
CO2-Gasblasen gebildet werden [Jee00]. In einer nachfolgenden Sinterung können Titanstruk-
turen mit einer Porosität bis 95% stabilisiert werden, es finden sich jedoch deutlich Asche-
rückstände aus der Pyrolyse in den Proben, so dass eine biomedizinische Anwendung sehr 
kritisch zu beurteilen ist.
Combustion-Synthese (NiTi-Legierungen) 
 
Seit Mitte der 1980er Jahre wurde erstmals in der Literatur beschrieben, dass die exotherme 
Reaktion zwischen Ni und Ti gezielt genutzt werden kann, um hochporöse NiTi-Bauteile her-
zustellen [Igh85, Yi90, Zhu91, Hey94]. Gleichung 2.1 beschreibt den wesentlichen Reakti-
onsverlauf. 
 
                                                  Ni + Ti  NiTi      +67 kJ/mol                                         (2.1) 
 
Je nach Prozessführung ist es möglich, die exotherme Reaktion selbsterhaltend in sehr kurzen 
Zeiträumen (sog. Combustion-Synthese CS oder auch Self-Propagating Synthesis SHS) oder 
über einen kontrollierten Diffusionsprozess ablaufen zu lassen. Im ersten Fall wird ein Press-
körper aus einer Ni- und Ti-Elementpulvermischung z.B. durch Induktion einseitig stark er-
hitzt, so dass die exotherme Reaktion (2.1) gezündet wird. In der Folge wandert die Reakti-
onsfront unter partieller Flüssigphasenbildung durch den Presskörper und hinterlässt Makro-
poren, da die Schmelze durch Kapillarkräfte in die Zwischenräume ehemaliger Pulverteilchen 
gezogen wird. Das Verfahren wurde 1999 für biomedizinische Anwendungen patentiert 
[Gju99] und wird seitdem intensiv wissenschaftlich untersucht [Li00, Li00a, Zha01, Li02a, 
Li02b, Chu04, Chu04a, Chu04b, Kim04, Yua04, Yeh04, Zhu04, Bis05, Chu05, Chu06, Jia06, 
Ban08, Wen10]. Typische Porositäten von mit diesem Verfahren hergestellten Implantatwerk-
stoffen liegen bei 45 – 65 %, die Porengrößen liegen im Bereich von 120 – 600 μm. Die Eig-
nung als Implantatwerkstoff wurde nachgewiesen [Tuu03, Kim04, Pry05] Ein mit diesem 
Verfahren hergestelltes Wirbelsäulenimplantat wurde von der Firma Biorthex unter dem Na-
men ActiporeTM von 2001 – 2009 vertrieben [Ass03, Ass03a, Bio03, Rha07]. 
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Vereinzelt werden auch Untersuchungen in der Literatur beschrieben, die intermetallische 
Phase NiTi über einen kontrollierten Diffusionsprozess herzustellen. Je nach Sintertemperatur 
ist es möglich, mit oder ohne Flüssigphase zu sintern [Fuc00, Bra02, Ber05]. Bei der Phasen-
bildung über Festkörperdiffusionsprozesse ist zu beachten, dass die Diffusion der Ni-Atome 
schneller verläuft als die Diffusion der Ti-Atome. Die Folge ist nach längeren Sinterzeiten die 
Bildung von Poren in den Bereichen ehemaliger Ni-Partikel. Diese Art der Porosität wird 
auch als Kirkendall-Porosität bezeichnet [Udo90]. Wird die Sinterung mit einer partiellen 
Flüssigphase durchgeführt, kommt es ähnlich wie bei der Combustion-Synthese zur Bildung 
von Makroporen aufgrund der auf die Schmelze wirkenden Kapillarkräfte [Fuc00]. Als Flüs-
sigphase bildet sich bei Temperaturen oberhalb von 942°C eine eutektische Schmelze zwi-
schen -Ti und NiTi2 (vgl. Phasendiagramm Abbildung 2.6). 
 
Eine weitere Alternative ist der Ersatz des Titanpulvers durch ein TiH2-Pulver. Die Zerset-
zung des TiH2 bei der Sinterung unterstützt die Bildung von Poren. Jedoch ist es bei diesem 
Ansatz schwierig, die Porosität kontrolliert einzustellen [Li98, Li99, Li00]. 
 
Auch die Überlagerung eines Drucks während der Reaktion zwischen Ni und Ti beeinflusst 
die resultierende Porosität. Yuan et al. variieren den Druck auf einen kapselfreien Presskörper 
aus Ni- und Ti-Elementpulvern in einer heißisostatischen Presse (HIP) bei einer Temperatur 
von 1050°C zwischen 30 und 150 MPa, wodurch sich die Porosität im Bereich von 24 – 42 % 
sowie die Porengröße im Bereich von 50 – 200 μm einstellen lassen [Yua06]. Eine weitere 
Variante ist die Zugabe eines Platzhalters (Ammoniumhydrogenkarbonat) zur Ni- und Ti-
Elementpulvermischung, der vor der eigentlichen Behandlung in der Heißisostatischen Presse 
entfernt wird. Beim nachfolgenden HIP-Prozess, der bei 1050°C und 50 MPa durchgeführt 
wird, wird in erster Linie die Mikroporosität in den Sinterstegen entfernt [Zha06, Zha07, 
Zha07a, Wu07]. 
 
Ein großer Nachteil der Synthese von NiTi-Werkstoffen aus Ni- und Ti-
Elementpulvermischungen ist die schwer zu vermeidende Bildung von Sekundärphasen (vgl. 
Phasendiagramm Abbildung 2.6) gemäß den folgenden Reaktionen: 
 
Ni + 2Ti  NiTi2      +83 kJ/mol                                                                        (2.2) 
 
3Ni + Ti  Ni3Ti      +140 kJ/mol                                                                      (2.3) 
 
NiTi-Werkstoffe sind aufgrund des niedrigen E-Moduls und der bei geeigneter Prozessfüh-
rung bei Körpertemperatur vorliegenden Pseudoelastizität für Implantatanwendungen attrak-
tiv. Die bei der Combustion-Synthese schwer zu vermeidende Bildung der Sekundärphasen 
NiTi2 und Ni3Ti erschwert zum einen die exakte Einstellung des Ni:Ti-Verhältnisses, die für 
die Einstellung der Phasenumwandlungstemperaturen zwischen Austenit und Martensit ver-
antwortlich ist. Weiterhin führen die Fremdphasen zu einer Versprödung des Werkstoffs, so 
dass der Formgedächtniseffekt bei aus Elementpulvern hergestellten NiTi-Legierungen nur 
bedingt genutzt werden kann. 
 
 
Expansion von Gasen in heißisostatisch gepressten Halbzeugen 
 
Durch Heißisostatisches Pressen (HIP) besteht die Möglichkeit, ein inertes und nicht in Titan 
lösliches Gas (z.B. Ar) zwischen den Pulverpartikeln einzuschließen und mitzuverdichten. 
Hierzu wird das Titanpulver in eine geeignete Kapsel gefüllt. Die Kapsel wird evakuiert und 
anschließend die Hohlräume zwischen den Partikeln mit Ar gefüllt. Nach dem Verschließen 
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der Kapsel erfolgt die allseitige Verdichtung durch den HIP-Prozess, wobei das zwischen den 
Pulverpartikeln befindliche Ar-Gas unter hohem Druck in Poren mit einem Durchmesser D < 
1 μm verbleibt. Nach dem HIP-Prozess wird das Kapselmaterial durch eine mechanische Be-
arbeitung entfernt. Durch eine anschließende Wärmebehandlung, die bevorzugt im Vakuum 
durchgeführt wird, besitzt das Gas das Bestreben zur Expansion und bewirkt eine Verformung 
des umgebenden Ti-Gefüges über Kriechprozesse bzw. superplastische Umformung. Durch 
die Expansion des Ar-Gases resultieren makroskopische Poren, deren Größe durch den Über-
druck beim Füllen der Kapsel und die Wärmebehandlungsparameter gezielt beeinflusst wer-
den kann. Die maximal erreichbare Porosität liegt in der Größenordnung von 50 %. 
 
Das Verfahren wurde erstmals Ende der 1980er Jahre zur Herstellung von Ti-6Al-4V Schäu-
men angewandt [Kea87, Kea88] und im Anschluss auf CP-Ti übertragen [Dun98, Dav01]. Im 
Vergleich zu den rein pulvermetallurgischen Verfahren ist es anlagentechnisch aufwändig und 
erfordert zudem eine zweistufige Temperaturbehandlung. Weiterhin bietet das Verfahren 
kaum Möglichkeiten zur endkonturnahen Formgebung. 
 
In der Folgezeit wurde das Verfahren auch auf NiTi-Legierungen übertragen. Hierbei wurde 
sowohl von Ni- und Ti-Elementpulvermischungen [Lag02], als auch von vorlegierten NiTi-
Pulvern [Opp04, Gre05] ausgegangen. Im letzteren Fall zeigten die porösen Formkörper aus-
geprägte pseudoelastische Eigenschaften mit reversiblen Verformungen bis 7 %, jedoch war 
die Porosität < 20 % und die Porengröße im Bereich von 10 – 20 μm für Implantatanwendun-
gen vergleichsweise gering.  
 
 
Selektives Schmelzen mit Laser oder Elektronenstrahl 
 
Ein relatives neues Verfahren zur Herstellung von endkonturnahen, offenporösen Implantaten 
ist das selektive Schmelzen einer Pulverschüttung mittels Laser- (Selective Laser Melting 
SLM) oder Elektronenstrahl (Electron Beam Melting EBM) unter Schutzgasatmosphäre bzw. 
Vakuum. In beiden Fällen handelt es sich um ein generatives Schichtaufbauverfahren, das 
seinen Ursprung im sog. „Rapid Prototyping“ hat [Mel01]. Am Computer wird mittels CAD-
Programmen ein dreidimensionales Modell des Bauteils entworfen, wonach im Anschluss 
durch das selektive Aufschmelzen dünner Metallpulverschichten das entsprechende Bauteil 
gefertigt wird. Hierbei erfolgt abwechselnd die Schüttung einer dünnen Metallpulverlage und 
in dieser das selektive Aufschmelzen definierter Bereiche. Hierbei rastert der Laser- bzw. 
Elektronenstrahl durch ein entsprechendes Ablenkungssystem definiert über das Pulverbett. 
Durch die lagenweise Generation des Bauteils lassen sich komplexe dreidimensionale Bautei-
le erzeugen, die mit herkömmlichen Fertigungsverfahren nur sehr aufwändig oder gar nicht 
herstellbar sind. Der Vorteil des Verfahrens gegenüber einer klassischen pulvermetallurgi-
schen Fertigung ist der vollständige Verzicht auf Binderwerkstoffe, so dass sich auch bei Ti-
tan- und NiTi-Pulvern niedrige Verunreinigungsgehalte erzielen lassen. Aufgrund des hohen 
anlagentechnischen Aufwands und den zum Teil langen Prozesszeiten ist das selektive 
Schmelzen besonders zur Fertigung von Implantaten in kleinen Stückzahlen sowie an den 
Patienten angepasste Einzelimplantate geeignet. 
 
Das Verfahrensprinzip erlaubt die Herstellung von regelmäßig aufgebauten sowie an den zu 
erwartenden Spannungsverlauf angepassten Porenstrukturen. Als nachteilig diskutiert wird die 
vergleichsweise grobe Fokussierung des Laser- bzw. Elektronenstrahls, die in der Größenord-
nung von 100 μm liegt. Weiterhin sind für das Erreichen der gleichmäßigen Pulverschüttung 
eher gröbere Pulver (25 – 75 μm) bevorzugt, die eine gute Fließfähigkeit aufweisen. Beide 
Randbedingungen führen dazu, dass mit dem Verfahren bevorzugt grobe Porenstrukturen rea-
Kapitel 2: Stand der Technik 
 40
lisiert werden können. Bei der Fertigung ist darauf zu achten, dass der Verbleib von nicht auf-
geschmolzenen Pulverpartikeln innerhalb der Porenstruktur vollständig vermieden wird, da 
lose Partikel bei der späteren Implantatanwendung das Risiko einer Gewebereizung bzw. –
entzündung deutlich erhöhen. 
 
In den letzten Jahren wurde das EBM-Verfahren intensiv zur Herstellung hochporöser Titan- 
und Titanlegierungen untersucht [Hei07, Hei08a, Hei08b, Pon10]. Inzwischen sind über die-
ses Verfahren hergestellte Hüftpfannen auf dem Markt eingeführt und werden in der Hüft-
endoprothetik im Patienten eingesetzt [Lan11]. Das selektive Laserschmelzen wurde erfolg-
reich zur endkonturnahen Herstellung hochporöser NiTi-Legierungen verwendet [Mei08, 
Mei10, Bor10] verwendet. Im letzteren Fall konnten pseudoelastische Eigenschaften nachge-
wiesen werden, was für die Anwendung als Knochenimplantat aufgrund des reduzierten Risi-
kos des Stress-Shieldings aussichtsreich ist. 
 
 
Feinguss
 
In der Literatur werden vereinzelt Verfahren beschrieben, die sich mit der schmelzmetallurgi-
schen Herstellung poröser Titanwerkstoffe befassen. Diese Verfahren stehen in enger Verbin-
dung zu den bekannten Verfahren zur Herstellung von Aluminium-Schäumen [Ban01]. Ein 
Beispiel aus der Literatur ist die gerichtete Erstarrung einer Titanschmelze, in der ein poren-
bildendes Gas enthalten ist [Nak03]. Ein grundsätzlicher Nachteil der Schmelzverfahren ist 
die Tendenz, geschlossene Poren zu bilden, die einem Einwachsen von Knochen entgegenste-
hen. Da zur Fixierung dieser Strukturen im Knochengewebe zusätzliche Maßnahmen wie 
Knochenzemente oder weitere offenporöse Beschichtungen erforderlich werden, hat diese 
Herstellungsroute für Implantate eine untergeordnete Relevanz [Rya06]. Weiterhin besteht 
aufgrund der extrem hohen Reaktivität der Titanschmelze ein hohes Risiko, nicht tolerierbare 
Mengen an Sauerstoff und Kohlenstoff aufzunehmen, die zu einer unerwünschten Ver-
sprödung des Werkstoffs führen [Dun04]. 
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3. Experimenteller Teil 
 
3.1 Endkonturnahe Formgebung von porösem Titan durch Bearbeitung 
von Presskörpern im ungesinterten Zustand (Grünbearbeitung) 
 
Ausgangspulver und Mischungsverhältnisse 
 
Titanpulver, HDH-Verfahren 
Für die im Folgenden beschriebene Platzhaltermethode ist die Anwendung eines gut verpress-
baren Titan-Pulvers eine Grundvoraussetzung, um eine ausreichende Stabilität der gepressten 
Halbzeuge zu erreichen [Bra02, Lap04, Sch07]. Für die Entwicklung der Methode wurde des-
halb ein Titan-Pulver mit einer unregelmäßigen Partikelform (Abbildung 3.1) ausgewählt, 
das von der Firma GfE, Nürnberg, durch das sog. HDH-Verfahren (Hydrie-
ren/Mahlen/Dehydrieren) hergestellt wurde. In der Arbeit wurden drei unterschiedliche Char-
gen verwendet, die sich in ihrer Korngröße unterschieden (Tabelle 3.1). 
 
Tabelle 3.1: Titan-Ausgangspulver, hergestellt durch Hydrieren-Mahlen-Dehydrieren HDH (Hersteller GfE). 
Bezeichnung Batch Partikelgröße [µm] Verunreinigungen [Gew. %] Relevante 
Literatur d10 d50 d90 O C N 
Ti-GfE01 GfE21080 27,2 52,5 88,9 0,216 0,022 0,025 [Bra02, Lap04] 
Ti-GfE02 GfE13330 24,0 48,3 85,0 0,355 0,016 0,030 [Bra04, Lap04] 
Ti-GfE03 GfE27215 18,8 34,7 58,5 0,383 0,018 0,050 [Bra02, Sch07] 
 
 
Abbildung 3.1: Morphologie des über das HDH-Verfahren hergestellten Titanpulvers Ti-GfE02 (Fraktion < 75 
μm).  
 
Aufgrund der geringeren inneren Reibung beim Pressen ist bei den beiden gröberen Pulver-
chargen eine bessere Verpressbarkeit zu erwarten [Hau82], was für die Stabilität der Press-
körper im Grünzustand und damit für die Grünbearbeitung von Vorteil ist. Zudem besitzen 
die gröberen Chargen aufgrund der geringeren spezifischen Oberfläche geringere Verunreini-
gungsgehalte an Sauerstoff, Kohlenstoff und Stickstoff. Nachteil ist die zu erwartende, niedri-
gere Sinteraktivität. Die Verarbeitung und Lagerung der Titan-Pulver erfolgte in der gesamten 
Arbeit einheitlich an Luft, auf eine Handhabung der Pulver in einer Glovebox wurde verzich-
tet. Bei einer Überprüfung der Verunreinigungsgehalte des Pulvers Ti-GfE01 nach einer La-
gerung für mehrere Monate in geöffneten Probengefäßen wurde keine signifikante Erhöhung 
der Verunreinigungsgehalte der Pulvercharge festgestellt. 
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Platzhalter Ammoniumhydrogenkarbonat (NH4)HCO3
Der für die Einstellung der Makroporen bevorzugte Platzhalterwerkstoff war Ammoniumhyd-
rogenkarbonat (chemische Formel (NH4)HCO3), dessen thermische Zersetzung bereits bei 
Temperaturen oberhalb von 60°C gemäß Formel (3.1) stattfindet.  
 
                                                 (NH4)HCO3  NH3 + CO2 + H2O                                      (3.1) 
 
Der Platzhalter Ammoniumhydrogenkarbonat ist schon seit längeren als aussichtsreich für die 
Einstellung definierter Makroporen in metallischen Filterwerkstoffen wie Fe oder Mo bekannt 
[Sko74, Kos83]. Ende der 1990er Jahre wurde die Platzhaltermethode in unserem Institut auf 
den Werkstoff Titan übertragen, da aufgrund der niedrigen Zersetzungstemperatur eine gerin-
ge Wechselwirkung mit dem Titan-Pulver erwartet wurde [Nel96, Buc97, Bra00]. Ammoni-
umhydrogenkarbonat besitzt eine Dichte von 1,586 g/cm3, eine molare Masse von 79,06 
g/mol und ist in Wasser löslich (Löslichkeit 200 g/l). Es ist unlöslich in Ethanol sowie Petrol-
benzin. Die Schmelztemperatur liegt bei 106°C. Für die Herstellung der Probenkörper wurde 
Ammoniumhydrogenkarbonat der Fa. Merck, Darmstadt in der Qualität „Reinst“ (Lebensmit-
telqualität) verwendet. Der Platzhalterwerkstoff weist eine kantige Form auf (Abbildung 3.2). 
Der in der Arbeit verwendete Batch des Platzhalterwerkstoffs wurde durch einen Siebprozess 
in einer Vibrations-Sieb-Maschine der Fa. Retsch fraktioniert. Tabelle 3.2 fasst den für die 
jeweilige Maschenweite der Siebe ermittelten Rückstand zusammen. 
 
Abbildung 3.2: Morphologie des für die Grünbearbeitung von Presskörpern bevorzugten Platzhalters Ammoni-
umhydrogenkarbonat (NH4)HCO3, Fraktion 355 – 500 μm.  
 
 
Tabelle 3.2: Siebanalyse von Ammoniumhydrogenkarbonat, Fa. Merck, Batch Nr. K29466031. Fett markiert 
sind die in der Arbeit verwendeten Fraktionen. 
Maschenweite 
[µm] 
Rückstand 
[Gew. %] 
Rückstandssumme 
in % 
Durchgang
in % 
Klassenmitte 
[µm] 
850 1,43 1,43 98,57 - 
500 6,03 7,46 92,54 675 
355 16,28 23,74 76,26 427,5 
250 36,21 59,95 40,05 277,5 
125 26,83 86,78 13,22 150 
63 9,63 96,41 3,59 81,5 
45 2,62 99,03 0,97 54 
32 0,97 100 0 38,5 
20 0 100 0 26 
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Aufgrund der vergleichsweise geringen Kosten des Platzhalters wurde darauf verzichtet, vor-
fraktionierte Chargen vom Hersteller zu beziehen. Für die folgenden Untersuchungen wurden 
zur Einstellung der definierten Porengrößen die Fraktionen 63 – 125 μm (Bezeichnung 
AHC01), 125 – 250 μm (Bezeichnung AHC02) sowie 355 – 500 μm (Bezeichnung AHC03) 
verwendet. Die Fraktion AHC02 war wegen des kleinen Bauteilquerschnitts für die Realisie-
rung des Zahnimplantats bevorzugt. Für die beiden anderen Implantat-Prototypen (Hüftschale 
und Wirbelsäulenimplantat) wurde die Fraktion AHC03 eingesetzt, die für die Erfüllung des 
in Kapitel 2.2 definierten Anforderungsprofils an offenporöse Implantatoberflächen besser 
geeignet erscheint. Bei der mechanischen Charakterisierung der porösen Titanformkörper 
wurden alle drei Fraktionen berücksichtigt. 
 
Mischungsverhältnisse
In der Arbeit wurde das Volumenverhältnis Titan-Pulver zu Ammoniumhydrogenkarbonat in 
weiten Grenzen zwischen 70:30 bis 20:80 variiert, um den Einfluss der Makroporosität auf 
die mechanischen Eigenschaften zu bestimmen. Zur Einstellung einer für das Einwachsen des 
Knochens geeigneten, interkonnektierenden Porosität war ein Platzhaltergehalt größer als 65 
Vol. % erforderlich. Ab diesem Wert liegt eine Perkolation der Platzhalter vor. Er wird durch 
in der Literatur beschriebene Versuchsreihen bestätigt [Imw07]. Aus diesem Grund wurde für 
alle in der Arbeit realisierten Implantat-Prototypen einheitlich ein Titan-
Ammoniumhydrogenkarbonat-Verhältnis von 30:70 [in Vol. %] verwendet. Der Vollständig-
keit halber fasst Tabelle 3.3 die für die Arbeit wesentlichen Mischungsverhältnisse in Vol. % 
und Gew. % zusammen. Da alle Probenkörper ohne zusätzliche organische Binder hergestellt 
wurden, können die in Tabelle 3.3 gezeigten Mischungsverhältnisse direkt auf die Herstel-
lung vergleichbarer Probenkörper übertragen werden. 
 
 
Tabelle 3.3: Übersicht der in der Arbeit verwendeten Mischungsverhältnisse Titan-Pulver zu Ammoniumhydro-
genkarbonat AHC in Volumen- und Gewichtsanteilen. 
Mischungsverhältnis 
Ti:AHC
[Vol. %] 
Mischungsverhältnis 
Ti:AHC
[Gew. %] 
70 : 30 86,9 : 13,1 
50 : 50 73,9 : 26,1 
40 : 60 65,4 : 34,6 
30 : 70 54,9 : 45,1 
20 : 80 41,5 : 58,5 
 
 
Alternativer Platzhalter Harnstoff (NH2)2CO
In der Diskussion mit verschiedenen Implantatherstellern wurde vereinzelt deutlich größere 
Porengrößen bis zu 2 mm Durchmesser diskutiert, um die Struktur der über die Replica-
Methode hergestellten Knochenersatzwerkstoffe (vgl. Kapitel 2.4) anzunähern. Derartige 
Porengrößen sind mit der vorliegenden Ammoniumhydrogenkarbonat-Charge (vgl. Tabelle 
3.2) nicht zu erreichen. Zur Realisierung dieser Porengrößen wurden erfolgreiche Versuche 
mit dem Platzhalter Harnstoff (NH2)2CO (weitere Bezeichnungen Carbamide bzw. Urea) 
durchgeführt [Bra00, Bra00a], der sowohl in sphärischer als auch in kantiger Form mit Parti-
kelgrößen bis 2 mm kommerziell erhältlich ist. Harnstoff besitzt eine Dichte von 1,335 g/cm3 
sowie eine molare Masse von 60 g/mol. Bei der Anwendung dieses Platzhalterwerkstoffs ist 
zu beachten, dass die thermische Zersetzung über einen Sublimationsprozess im Vakuum er-
folgt. Hierzu muss der Presskörper im Vakuum über die Schmelztemperatur des Harnstoffs 
(Tm = 134°C) erhitzt werden [Nel96]. Bei einer thermischen Behandlung an Luft bildet sich in 
den Poren der Feststoff Biuret (NH2CO)2NH, was zu einem erhöhten Rückstand von Kohlen-
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stoff und Sauerstoff im Bauteil führt. Eine Alternative ist das Herauslösen dieses Platzhalter-
werkstoffs in entionisiertem Wasser [Tun09]. 
 
 
Verfahrensschritte der klassischen Platzhaltermethode 
 
Mischungsvorgang
Ein für die Homogenität der hochporösen Titanformkörper wesentlicher Verfahrensschritt ist 
die Mischung der Ausgangspulver Titan und Ammoniumhydrogenkarbonat. Hierbei ist wich-
tig, eine Entmischung der beiden Pulver vor dem Pressvorgang zu vermeiden. Vorversuche 
haben gezeigt, dass die Neigung zur Entmischung geringer wird, je geringer der Unterschied 
zwischen der Partikelgröße des Titan-Pulvers und des Platzhalters ist. Der Grund ist eine er-
höhte Anzahl von Kontakten zwischen den Titan- und Ammoniumhydrogenkarbonat-
Partikeln, die aufgrund der dort stattfindenden Reibung der Entmischung entgegenwirken 
[Lap05]. Um die Homogenität bei der Mischung weiter zu verbessern, wurden bei der Mi-
schung ca. 10 Gew. % Petrolbenzin bezogen auf die Masse der eingewogenen Pulver-
Platzhalter-Mischung hinzugegeben. Vor allem bei gröberen Platzhalterfraktionen unterstützt 
die Benetzung des Platzhalters durch das Petrolbenzin die Anhaftung von Titanpartikeln auf 
der Platzhalteroberfläche, was die Ausbildung eines Netzwerks aus Titanpartikeln beim 
Pressvorgang unterstützt. Hierdurch kommt es zu einer Erhöhung der Formkörperstabilität 
nach dem Pressen und insbesondere nach der Platzhalteraustreibung. Das Mischen erfolgte 
per Hand unter Zuhilfenahme eines Spatels und wurde für jeweils ca. 3 – 4 Minuten durchge-
führt. Um die Verunreinigungsgehalte möglichst gering zu halten, wurde auf eine Stabilisie-
rung der Pulver-Platzhalter-Mischung durch zusätzliche organische Binder verzichtet. 
 
Pressen von Halbzeugen und Probenkörpern (Uniaxial, Kaltisostatisch) 
Aus den in Tabelle 3.3 gezeigten Pulvermischungen wurden Formkörper mit unterschiedli-
chen Geometrien unter Variation des Drucks gepresst. In allen Fällen wurde auf die Zugabe 
von Presshilfsmitteln verzichtet. 
 
Uniaxiales Pressen: Zur Charakterisierung der Grünfestigkeit wurden mit einer Laborpresse 
der Fa. Paul Otto Weber Stäbchen in einer rechteckigen Geometrie mit den Abmessungen 55 
x 10 mm2 gepresst [Lap05]. Je nach Pressdruck und Platzhalteranteil lag die Dicke der Stäb-
chen zwischen 4,5 und 5,5 mm. Der Pressdruck wurde in 50 MPa-Schritten zwischen 300 und 
550 MPa variiert. In den Titan-Ammoniumhydrogenkarbonat-Presskörpern lag der Anteil des 
Platzhalters bei 30, 50 und 70 Vol. %. Die verwendeten Platzhalterfraktionen waren 63 – 125 
μm sowie 355 – 500 μm. Zusätzlich wurden Probenkörper aus den reinen Ausgangspulvern 
Titan und Ammoniumhydrogenkarbonat hergestellt. Die erzielte Gründichte wurde geomet-
risch durch Vermessen und Wiegen der Proben ermittelt. 
 
Um den Einfluss des Platzhalters auf das Verdichtungsverhalten und die Sinterschwindung zu 
untersuchen, wurden Probekörper in einer zylinderförmigen Pressmatrize mit einem Durch-
messer von D = 18 mm gepresst [Lap04]. Der Pressdruck wurde zu 120, 200, 280, 350 und 
450 MPa variiert. Nach dem Pressen lag die Höhe der Grünkörper bei ca. 12 mm. Auch in 
diesem Fall wurde der Ammoniumhydrogenkarbonat-Anteil zu 30, 50 und 70 Vol. % variiert, 
sowie Presskörper aus den reinen Ausgangspulvern hergestellt. Der Platzhalter wurde in den 
Fraktionen 125 – 250 μm sowie 355 – 500 μm verwendet. 
 
Zur Charakterisierung der biologischen Eigenschaften des porösen Titans mittels Zellkultur-
versuchen wurden Pulver/Platzhaltermischungen in der gleichen Pressmatrize (D = 12 mm) 
mit einem Druck von 350 MPa verpresst. Die Höhe der gepressten Proben lag bei ca. 2 mm. 
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Für die Herstellung von Halbzeugen zur Fertigung der Implantat-Prototypen über die Grünbe-
arbeitung sowie zur Fertigung von Druckproben über die Funkenerosion wurden Titan-
Platzhalter-Presskörper in einer zylinderförmigen Pressmatrize mit einem Durchmesser von D 
= 60 mm hergestellt [Lap04]. Die Versuche wurden an einer 150 t-Presse der Fa. SMS Meer 
durchgeführt. Aufgrund der vergleichsweise geringen Stückzahl wurde die Pressform von 
Hand gefüllt. Auf die Anwendung des an der Anlage vorhandenen Füllschuhs wurde verzich-
tet, um das Risiko einer Entmischung des Pulvers beim Füllvorgang zu minimieren. Je nach 
Anwendung wurde die Höhe der Halbzeuge zwischen 12 und 25 mm variiert. Größere Halb-
zeuge waren aufgrund der begrenzten Füllhöhe der Pressform von maximal 60 mm sowie des 
mit der Füllhöhe zunehmenden Einflusses der Wandreibung auf die Pressdichteverteilung 
nicht realisierbar. Für alle Presskörper wurde ein Mischungsverhältnis Titan zu Ammonium-
hydrogenkarbonat von 30:70 [in Vol. %] sowie ein einheitlicher Pressdruck von 350 MPa 
verwendet. Die bevorzugt verwendete Platzhalterfraktion war 355 – 500 μm. Die Presse wur-
de aufgrund der höheren Reproduzierbarkeit des Pressvorgangs kraftgesteuert betrieben. 
 
Kaltisostatisches Pressen: Um die beim uniaxialen Pressen zu erwartende Anisotropie zu ver-
ringern, wurden zusätzlich Probekörper über das Kaltisostatische Pressen KIP in einer Anlage 
der Fa. Dieffenbacher hergestellt. Hierzu wird die Pulvermischung in eine elastische Kunst-
stoffform („Elastosil-Kautschuk“, Fa. Wacker) gefüllt und über eine Öl-Wasser-Emulsion 
gleichmäßig von allen Seiten verdichtet. Für alle Presskörper wurde ein Mischungsverhältnis 
Titan zu Ammoniumhydrogenkarbonat von 30:70 [in Vol. %] sowie ein einheitlicher Press-
druck von 350 MPa verwendet. Die Erfahrung zeigt, dass durch den Wegfall der Wandrei-
bung eine ca. 10 % höhere Pressdichte erzielt wird, als beim uniaxialen Pressen unter Ver-
wendung des gleichen Pressdrucks. Weitere Vorteile des KIP-Prozesses sind die leichtere 
Entformung der Presskörper und die Eignung des Verfahrens zur Herstellung von Bauteilen 
mit einem Höhe:Durchmesser-Verhältnis > 1. Ein deutlicher Nachteil ist die geringere Maß-
haltigkeit der Presskörper, was die Einspannung für die nachfolgende Grünbearbeitung er-
schwert. Zur Demonstration der Machbarkeit des Kaltisostatischen Pressens wurde ein Form-
körper mit einem Durchmesser von D = 60 mm und einer Höhe von H = 80 mm (Füllmenge 
267 g, 70 Vol. % Platzhalter) hergestellt [Bra01]. 
 
Für Ermüdungsversuche wurden weitere Halbzeuge über den KIP-Prozess hergestellt, bei 
denen bei vorgegebenem Platzhalteranteil von 70 Vol. %die Fraktion des Platzhalters zu 125 
– 250 μm und 355 – 500 μm variiert wurde [Sch07]. Die Verdichtung erfolgte bei einem 
Druck von 400 MPa und einer Haltezeit von 5 min. Bei der Verdichtung durch KIP ist darauf 
zu achten, dass die Pulvermischung nur einen geringen Anteil an Petrolbenzin enthält, da die-
ses beim Pressvorgang nicht entweichen kann. Bei der anschließenden Platzhalterentfernung 
kommt es zu einer raschen Verdampfung des Petrolbenzins, wodurch der Presskörper zerstört 
werden kann. 
 
 
Stufenweise Gradierung der Porosität 
Zur Demonstration der Machbarkeit von Probekörpern mit einer stufenweisen Gradierung der 
Porosität wurden Versuche an der uniaxialen Presse der Fa. SMS Meer mit dem zylinderför-
migen Presswerkzeug (D = 60 mm) durchgeführt [Bra01, Lap04]. Hierzu wurden Pulver-
Platzhaltermischungen mit unterschiedlichen Platzhaltergehalten bzw. reine Titanpulver 
nacheinander in die Kavität der Pressform gefüllt und mit jeweils 70 MPa vorverdichtet. Nach 
dem Einfüllen der letzten Pulverlage wurde der gesamte Presskörper mit 350 MPa endver-
dichtet. 
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Grünbearbeitung der Halbzeuge 
Versuche zur Bearbeitung von Titan-Ammoniumhydrogenkarbonat-Presskörper wurden in 
der Werkstatt des Instituts IEK-1 durchgeführt. Zum Einsatz kamen in erster Linie die mit 
einem Durchmesser von D = 60 mm uniaxial gepressten Halbzeuge. Die Bearbeitung im 
Grünzustand auf konventionellen Werkzeugmaschinen durch Fräsen, Drehen, Bohren oder 
Sägen konnte erfolgreich demonstriert werden. Aufgrund der im Vergleich zu gesinterten 
Bauteilen niedrigen Festigkeit der Halbzeuge ist der Werkzeugverschleiß zu vernachlässigen. 
Es ist jedoch zu beachten, dass der Platzhalterwerkstoff zu einer Korrosion der Maschinen 
sowie zu einer Geruchsbelästigung führen kann, so dass eine effektive Absaugung der abge-
trennten Pulverpartikel vorteilhaft ist. Wesentlicher Unterschied zur Bearbeitung von massi-
ven Bauteilen sind die deutlich niedrigeren zulässigen Einspannkräfte, die durch die spröden 
Eigenschaften der Presskörper im ungesinterten Zustand vorgegeben werden. Zug- oder Tor-
sionsspannungen im Bereich der Einspannung sollten nach Möglichkeit vermieden werden, da 
sie zu Abplatzungen führen können. Grundsätzlich ist eine definierte Außenkontur der Halb-
zeuge für eine zerstörungsfreie Bearbeitung von deutlichem Vorteil. Bei der Auslegung der 
Bauteilgeometrie sollten geringe Wandstärken und scharfe Kanten vermieden werden. Wei-
terhin muss die zu erwartende Sinterschrumpfung als Übermaß berücksichtigt werden. Hierzu 
sind ggf. für die jeweilige Bauteilkontur gezielte Sinterstudien notwendig. 
 
Zersetzung des Platzhalters Ammoniumhydrogenkarbonat 
Aus der Literatur ist bekannt, dass sich der Platzhalter Ammoniumhydrogenkarbonat bei 
Temperaturen > 60°C an Luft zersetzt. Um die Zersetzungsreaktion näher zu charakterisieren, 
wurde die Zersetzung einer reinen Ammoniumhydrogenkarbonat-Pulverschüttung mittels 
DTA-TGA im Temperaturbereich 25 – 300°C charakterisiert. Anhand der DTA-TGA-Kurven 
wurde nachfolgend für die Austreibung des Platzhalters aus den Titan-
Ammoniumhydrogenkarbonat-Halbzeugen einheitlich eine Temperatur von 150°C gewählt. 
Die Zersetzung wurde in einem Umluftofen der Fa. Heraeus mit Abzug durchgeführt. Die 
Haltezeit lag je nach Bauteilgröße zwischen 10 und 14 h. Für den kaltisostatisch gepressten, 
großen Formkörper (D = 60 mm, H = 80 mm) wurde sie auf 24 h erhöht. Die Heiz- und Ab-
kühlrate lagen bei 5 K/min. Die vollständige Austreibung des Platzhalters wurde durch Wie-
gen nachgewiesen. 
 
Zusätzlich wurde eine Studie durchgeführt, in der die Stabilität von Pulver-Platzhalter-
Presskörpern bei Lagerung an Luft bei Raumtemperatur untersucht wurde. Dies ist für die 
spätere Anwendung von Interesse, da bei einer industriellen Fertigung häufig eine Zeitdiffe-
renz zwischen dem Pressen der Halbzeuge und der mechanischen Bearbeitung im Grünzu-
stand besteht. In der Studie wurden uniaxial gepresste Stäbchen mit den Abmessungen 55 x 
10 x 5 mm3 unter den genannten Bedingungen für bis zu 10 Tage an Luft gelagert und an-
schließend der Gewichtsverlust und der Abfall der Biegefestigkeit im Grünzustand bestimmt. 
 
Optimierung der Sinterparameter 
Die Sinterversuche wurden in einem Ofen der Firma Thermal Technology (Typ 121212 WM) 
im Vakuum durchgeführt. Hierzu wurde der Ofen bis zu einem Druck von p < 10-3 Pa evaku-
iert. Die Sintertemperaturen wurden zu 1200°C, 1300° und 1400°C variiert, die gewählten 
Haltezeiten waren 1 und 3 h. Zur Reduzierung der Aufnahme von Sauerstoff und Kohlenstoff 
aus dem Ofenraum, wurden die Tiegel mit Titanblechen (Ti grade 4) abgedeckt, die als Get-
ter-Material dienten. 
 
Die verwendeten Sinterunterlagen bestanden aus mit Y2O3 stabilisiertem ZrO2 (8YSZ = 8 
mol. % Y2O3). Zusätzlich wurden auch Sinterungen auf Sinterhilfsmitteln aus reinem Y2O3- 
durchgeführt. Bei planaren Sinterunterlagen bestand die Gefahr, dass durch eine Anhaftung 
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der Bauteile beim Sintern auf der Unterlage ein Verzug der Bauteile auftrat bzw. die Sinter-
schwindung gehemmt wurde. Aus diesem Grund wurden alternativ Sinterungen durchgeführt, 
bei denen das Bauteil in einer Schüttung aus 8YSZ-Kugeln eingebettet war. Die Einbettung 
erfolgte in der Regel schon vor der Entfernung des Platzhalters, um das Risiko einer Schädi-
gung der Bauteile zu minimieren. Beim Sinterprozess besitzt die Lagerung in einer Kugel-
schüttung den Vorteil, dass die Keramikkugeln durch Nachrutschen das Bauteil weiterhin 
gleichmäßig unterstützen, wenn die Sinterschwindung einsetzt. Im ungünstigen Fall kann es 
jedoch zu einem Abdruck der Kugeln auf der gesinterten Bauteiloberfläche kommen. 
 
Die Sinterschwindung sowie die erreichte Sinterdichte bzw. Porosität wurden in der Regel 
geometrisch durch Vermessen der Proben und anschließendes Wiegen ermittelt. Die Ergeb-
nisse dieser Studie wurden dazu verwendet, das Aufmaß der Prototypen-Bauteile bei der 
Grünbearbeitung festzulegen. 
 
Nachbearbeitung im gesinterten Zustand 
Bei einer genauen Kenntnis des Sinterverhaltens der jeweiligen Pulvercharge in Abhängigkeit 
von dem verwendeten Pressdruck ist es möglich, hochporöse Bauteile durch Bearbeitung im 
Grünzustand mit anschließender Sinterung endkonturnah mit guter Reproduzierbarkeit und 
für die Anwendung ausreichender Maßhaltigkeit herzustellen. Hierbei ist zu beachten, dass 
aufgrund der großen Makroporen (je nach Platzhalterfraktion Porendurchmesser bis 2 mm) 
eine exakte Vermessung der Bauteilaußenkontur nur begrenzt möglich ist. Trotzdem kann es 
Anforderungen an die Endkontur geben, die allein durch einen Sinterprozess nicht zu errei-
chen sind. Ein Beispiel hierfür ist das nachträgliche Einbringen einer weiteren Bauteilkompo-
nente z.B. durch eine Presspassung. Aus diesem Grund wurden die folgenden Methoden zur 
mechanischen Nachbearbeitung im endgesinterten Zustand untersucht.  
 
Fräsen: Am Institut für spanende Fertigung (ISF) der Universität Dortmund wurde eine Studie 
in Auftrag gegeben, in der hochporöse Titanformkörper der Abmessung 47 x 23 x 10 mm3 mit 
einer Porosität von 65 – 70 Vol. % im endgesinterten Zustand durch Fräsen sowie Schleifen 
nachbearbeitet wurden [Bra03]. Die Versuche zum Fräsen wurden an einem Bearbeitungs-
zentrum der Fa. Hüller-Hille mit einem Stirn-Planfräser der Fa. Kieninger (D = 80 mm) 
durchgeführt. Als Schneidstoff diente ein unbeschichtetes Hartmetall der Qualität K10/20, das 
einen positiven Spanwinkel von 6° aufwies. Die Proben wurden jeweils einmal überfräst, so 
dass sich einheitlich ein Fräsweg von 44 mm ergab. Die Versuche wurden ohne zusätzliche 
Schmiermittel durchgeführt, was für die geplante biomedizinische Anwendung von Vorteil 
ist, da das Risiko der Bauteilverunreinigung durch Schmiermittelrückstände ausgeschlossen 
werden kann. Bei den Versuchen wurde die Schnittgeschwindigkeit vc von 50 – 400 mm/min, 
der Zahnvorschub fz von 0,125 - 0,5 mm und die Schnitttiefe ap von 0,1 – 1,0 mm variiert. 
Weiterhin erfolgten Versuche im Gleich- und Gegenlauf. Die verwendeten Schnittparameter
werden in Abbildung 3.3 definiert. Der Fräser war so mit einer Messplattform bestückt, dass 
die Schnittkräfte in den drei Raumrichtungen x, y und z ermittelt werden konnten. Im Ergeb-
nisteil sind lediglich die Schnittkräfte in x- und y-Richtung diskutiert, da in z-Richtung keine 
Abhängigkeit der Schnittkräfte von den Versuchsparametern gefunden wurde. Nach dem 
Überfräsen wurde der Verschleiß der Schneidplatte durch Bestimmung der Verschleiß-
markenbreite VBmax. an der Kante der Hartmetallplatte ermittelt. Die Verschleißkante sowie 
Werkstoffoberfläche nach dem Überfräsen wurden im Rasterelektronenmikroskop untersucht. 
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Abbildung 3.3: Bearbeitung von gesinterten, hochporösen Titanformkörpern durch a.) Fräsen im Gleichlauf b.) 
Fräsen im Gegenlauf. Folgende Kenngrößen wurden bei der Versuchsreihe variiert: ap = Schnitttiefe, fz = Vor-
schub je Zahn, vc = Schnittgeschwindigkeit, vf = Vorschubgeschwindigkeit, ve = Effektivgeschwindigkeit 
[Bra03]. 
 
 
Neben den Fräsversuchen wurden zusätzlich grundlegende Versuche zur Werkstoffbearbei-
tung durch Schleifen durchgeführt. Hierbei wurden Schleifscheiben aus Al2O3 (Spezifikation 
Al2O3 EK8 60a K5 VRh) sowie SiC (Spezifikation SiC 57C 120/3V53) verwendet. Um einen 
Trockenbrand der Titanformkörper zu vermeiden, wurde bei allen Versuchen mit einer 
Ölschmierung gearbeitet, die das Verfahren für biomedizinische Anwendungen unattraktiv 
macht. Aus diesem Grund wird auf eine ausführliche Darstellung der Ergebnisse an dieser 
Stelle verzichtet und auf die relevante Literaturstelle [Bra03] verwiesen.  
 
Funkenerosion: Eine Möglichkeit, die offene Porosität eines hochporösen Metallformkörpers 
bei der Formgebung zu erhalten, ist die Funkenerosion. In der vorliegenden Arbeit wurde das 
Verfahren zur Herstellung von Druckproben verwendet. Das Grundprinzip der Methode ist 
eine Funkenentladung zwischen einem Strom durchflossenen Draht (hier ein Zn-beschichteter 
Cu-Draht) und dem leitfähigen Werkstoff, bei der der Werkstoff punktuell aufgeschmolzen 
wird. Für die Funkenentladung ist es notwendig, dass der Abstand zwischen Draht und Werk-
stoffoberfläche ausreichend gering ist (< 0,5 mm) und sich der Werkstoff in einem Dielektri-
kum befindet (im vorliegenden Fall entionisiertes Wasser), das zu einer raschen Abkühlung 
der partiellen Schmelzphase führt. Gegenüber der Bearbeitung im Grünzustand mit nachfol-
gender Sinterung ergibt sich bei der Funkenerosion eine höhere Maßhaltigkeit der Außenkon-
tur, was für die Probekörper zur Ermittlung der Druckfestigkeit wichtig ist. Hier bietet die 
Funkenerosion vor allem bei der Einstellung der Planparallelität der Stirnflächen Vorteile. 
 
Von Nachteil ist die Änderung des Grundgefüges durch das Auftreten einer partiellen Flüs-
sigphase an der Schneidkante, die mit einer Aufnahme von Verunreinigungen wie Sauerstoff 
verbunden ist. Zudem ist es schwierig, Rückstände vom Schneiddraht auf der Probenoberflä-
che und in den Poren zuverlässig zu vermeiden. Im vorliegenden Fall wurde versucht, die 
Probenoberfläche nach der Bearbeitung durch eine Auslagerung in einer konzentrierten Säure 
(HNO3 65 %, 60 min) in Verbindung mit einer Ultraschallbehandlung zu reinigen. HNO3 löst 
als oxidierende Säure Kupfer, während die Titanoberfläche kaum angegriffen wird [Hol95, 
Bru01]. Nach der Säurebehandlung wurden die Proben in entionisiertem Wasser im Ultra-
schallbad gereinigt und für 16 h bei 80°C im Trockenschrank getrocknet. Die Oberfläche der 
porösen Titanformkörper nach der Funkenerosion wurde im Rasterelektronenmikroskop in 
Verbindung mit einer EDX-Analyse charakterisiert. 
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Implantatprototypen 
 
Für die Demonstration der Machbarkeit der endkonturnahen Formgebung von hochporösen 
Titanformkörpern durch die Grünbearbeitung von Pulver-Platzhalter-Presskörpern wurden die 
Pfanne eines Hüftimplantats, ein Wirbelsäulen-Implantat (sog. Cage) mit einer stufenweisen 
Gradierung der Porosität sowie ein Zahnimplantat mit poröser Beschichtung ausgewählt. Die 
beiden ersten Geometrien wurden in enger Zusammenarbeit mit der Fa. Synthes, Schweiz 
realisiert. Die Herstellung des Zahnimplantat-Prototypen erfolgte in Zusammenarbeit mit der 
Fa. Thommen Medical, Schweiz. 
 
Pfanne für Hüftimplantat 
Abbildung 3.4 zeigt die angestrebte Geometrie der Pfanne eines Hüftimplantats. Die Abmes-
sungen wurden von der Fa. Synthes bereitgestellt. Ziel der Untersuchungen war, die gezeigte 
Bauteilkontur mit einer durchgehenden Porosität herzustellen. Die Pfanne besitzt eine leicht 
elliptische Außenform, da sie bei der Operation in eine kugelförmig ausgefräste Vertiefung 
des Beckenknochens eingedrückt werden soll. Durch den geometrischen Unterschied zwi-
schen der Außenkontur der Pfanne und der gefrästen Vertiefung im Knochen wird das Im-
plantat leicht verformt und so in der Vertiefung verklemmt (sog. Press-fit Fixierung). Da die 
Pfanne in der realen Anwendung als Lager für die Kugel des künstlichen Hüftgelenks be-
stimmt ist (Abbildung 3.5), müsste die Innenseite der Halbkugel vom Implantathersteller 
noch mit einem hochmolekularen Polyethylen-Kunststoff (HDPE) beschichtet werden, der 
dann die eigentliche Lagerschale für die Kugel bildet. Auf eine derartige Beschichtung wurde 
in der vorliegenden Arbeit verzichtet. Die offene Porosität der Außenschale fixiert das Im-
plantat im Beckenknochen, wenn der Knochen nach dem einige Monate dauernden Heilungs-
prozess in die oberflächennahen Poren eingewachsen ist. 
 
Das Halbzeug für die Grünbearbeitung wurde durch Pressen einer Mischung aus Titan-Pulver 
(Ti-GfE02) und Ammoniumhydrogenkarbonat der Fraktion 355 – 500 μm im Mischungsver-
hältnis 30:70 (in Vol. %) hergestellt. Die Verdichtung erfolgte in einer zylindrischen Press-
form mit einem Durchmesser von D = 60 mm und einem Pressdruck von 400 MPa. Die Füll-
höhe vor dem Verdichtungsprozess war 58 mm. Bei der Herstellung des Prototypen wurde auf 
die elliptische Außenform verzichtet, da für die Bearbeitung nur eine konventionelle Dreh-
bank zur Verfügung stand. Um die zu erwartende Sinterschwindung auszugleichen, wurde ein 
Aufmaß von 12,5 % für alle Maße berücksichtigt. Nach dem Entfernen des Platzhalters in 
einem Trockenschrank bei 150°C und einer Haltezeit von 10 h, wurde das Bauteil in einer 
8YSZ-Kugelschüttung gelagert und bei 1200°C für 2h im Vakuum gesintert. Insgesamt wur-
den in der vorliegenden Arbeit 5 Pfannen-Prototypen gefertigt, die nach dem Sintern hinsicht-
lich ihrer Maßhaltigkeit überprüft wurden. 
 
 
 
Abbildung 3.4: Modellgeometrie für eine Hüftimplantat-Pfanne (Acetabular Cup). 
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Abbildung 3.5: Prinzipieller Aufbau eines Hüftimplantats. 
 
 
Wirbelsäulenimplantat (Cage) 
Abbildung 3.6 zeigt die angestrebte Geometrie des Wirbelsäulenimplantat-Prototyps, die uns 
ebenfalls von der Fa. Synthes zur Verfügung gestellt wurde. Auf die in der realen Anwendung 
vorhandenen Abrundungen der Kanten des Implantats wurde bei den Prototypen verzichtet. 
Das in der medizinischen Praxis als Cage bezeichnete Implantat wird als Abstandshalter und 
zur Fixierung von benachbarten Wirbelkörpern der Wirbelsäule verwendet, wenn die Band-
scheibe komplett entfernt werden muss (Abbildung 3.7). Durch die angestrebte offenporöse 
Ausführung der Implantatoberfläche wird eine verbesserte Fixierung des Implantats zwischen 
den Wirbelkörpern erwartet, sobald der Knochen in das Implantat einwächst. Ist das Implantat 
durchgehend porös ausgeführt, kann der Knochen das Implantat vollständig durchwachsen, 
wodurch eine langzeitstabile Versteifung der beiden über das Implantat verbundenen Wirbel-
körper erreicht wird. Für die Positionierung des Implantats bei der Operation ist zum einen 
eine Gewindebohrung notwendig, über die das Implantat sicher mit dem Posi-
tionierungswerkzeug aufgegriffen werden kann. Weiterhin muss das Implantat eine ausrei-
chende Stabilität aufweisen, um die bei der Operation und im späteren Bewegungsablauf auf-
tretenden Belastungen ohne Schädigung ertragen zu können. 
 
In der vorliegenden Arbeit wurden drei Prototypen der obengezeigten Cage-Geometrie herge-
stellt, die sich in ihrer Porosität unterschieden. Zwei Prototypen wurde als vollkommen porö-
se Formkörper gefertigt. Zur Abschätzung der Sinterschwindung wurden zwei unterschiedli-
che Sintertemperaturen (1300°C, 3h und 1200°C, 2h) gewählt. Bei einem dritten Prototyp 
wurde in der Mitte eine weitere Schicht eingebracht, die aus dem reinen Titanpulver ohne 
Zusatz von Platzhalterwerkstoffen hergestellt wurde. Ziel dieser Schicht war eine partiell er-
höhte Stabilität des Implantats im Bereich der eingebrachten Gewindebohrung. Als Aus-
gangsmaterial wurde das Titanpulver Ti-GfE02 verwendet, als Platzhalter diente Ammoni-
umhydrogenkarbonat der Kornfraktion 355-500 μm. Für den durchgehend porösen Cage wur-
de in der zylindrischen Pressmatrize mit dem Durchmesser D = 60 mm das Halbzeug aus der 
Titan-Platzhalter-Mischung (Verhältnis 30:70 in Vol. %) mit 350 MPa gepresst und entspre-
chend der technischen Zeichnung (Abbildung 3.6) ausgefräst. Beim Fräsen traten keine Prob-
leme auf. Der Platzhalter wurde bei 150°C, 12 h ausgetrieben. Die Formkörper wurden wie 
bereits erwähnt bei 1300°C, 3h sowie bei 1200°C, 2h im Vakuum (10-3 Pa) gesintert. Die Sin-
terung erfolgte in einer Schüttung aus 8YSZ-Kugeln. Im Anschluss wurde der dreischichtige 
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Cage-Prototyp hergestellt. Dabei wurden die beiden äußeren Schichten aus der obengenannten 
Titan-Platzhalter-Mischung gefertigt. Für Realisierung der Innenschicht wurde reines Titan-
Pulver ohne Platzhalter verwendet. Das Pressen wurde in drei Stufen kraftgesteuert in der 
zylinderförmigen Matrize (D = 60 mm) ausgeführt. Zuerst wurde die Matrize auf eine Füllhö-
he von 15 mm eingestellt. Das entstandene Volumen wurde mit der Pulver-Platzhalter-
Mischung gefüllt. Danach erfolgte eine Vorverdichtung mit 70 MPa auf 8 mm. Die Füllhöhe 
für die nächste Schicht war 12 mm. Reines Titanpulver wurde eingeschüttet und bei 35 MPa 
vorgepresst. Die Füllhöhe der letzten Schicht war 17 mm. Das Endpressen wurde kraftgesteu-
ert bei 350 MPa ausgeführt. Hierbei erfolgten die Verdichtung der dritten Schicht sowie eine 
Nachverdichtung der ersten beiden Schichten. Die Höhe des dreilagigen Presskörpers war 
24,75 mm. Die einzelnen Schichten hatten nach dem Pressen eine Dicke von 8,23; 9,27 und 
8,07 mm. Die Innenschicht aus reinem Titan-Pulver war leicht konkav senkrecht zur Press-
richtung gekrümmt. Als Ursache hierfür wird die Wandreibung beim Pressen angenommen. 
Aus dem Halbzeug wurde ein Prototyp gemäß der technischen Zeichnung ausgefräst. Der 
Platzhalter wurde bei 150°C ausgetrieben. Die Probe wurde bei 1200°C, 2 Stunden in einer 
Kugelschüttung gesintert. Da es bei den Proben in erster Linie um die Demonstration der 
prinzipiellen Machbarkeit einer stufenweisen Gradierung der Porosität ging, wurde auf ein 
Aufmaß zum Ausgleich der Sinterschwindung verzichtet. 
 
 
 
Abbildung 3.6: Modellgeometrie für ein Wirbelsäulenimplantat (Cage). 
 
 
 
Abbildung 3.7: Prinzip des Cage-Implantats als Abstandshalter und zur Fixierung benachbarter Wirbelkörper 
bei komplettem Ersatz der Bandscheibe, PLIF = Posterior lumbar interbody fusion, Positionierung ausgehend 
vom Rücken des Patienten (*). 
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Zahnimplantat
In der Regel besitzen Zahnimplantate ein selbstschneidendes Gewinde, mit dem der Zahnarzt 
das Implantat in ein vorgebohrtes Loch im Kieferknochen einschrauben kann. Auf dem im 
Knochen verankerten Implantat wird über ein Gewinde eine Konstruktion fixiert, auf die der 
künstliche Zahn aufgesteckt wird (Abbildung 3.8). Bei Patienten mit fortschreitender Kno-
chenresorption kann der Fall eintreten, dass nicht mehr genügend Knochensubstanz für eine 
zuverlässige Schraubfixierung des Implantats zur Verfügung steht. Als Alternative bieten sich 
deshalb zylindrische Implantate an, die sich relativ einfach in die vorgebohrte Stelle mittels 
„Press-fit“ einsetzen lassen [Sto98]. Zur Erhöhung der Stabilität wird eine offenporöse Im-
plantatoberfläche als vorteilhaft diskutiert, in die der Knochen einwachsen und somit das Im-
plantat zusätzlich stabilisieren kann. Aufgrund der zusätzlichen Verankerung kann die Länge 
des Implantats bei gleicher Stabilität verringert werden [Tri03]. 
 
 
 
Abbildung 3.8: Prinzipieller Aufbau eines Zahnimplantats mit Suprakonstruktion als Trägerstruktur des künstli-
chen Zahns. 
 
 
Die Platzhaltermethode besitzt ein hohes Potential zur Herstellung von Zahnimplantaten mit 
einer offenporösen Oberfläche. Für Vorversuche wurde mit der zu Beginn des Kapitels be-
schriebenen Methode ein in der Porosität gradiertes Halbzeug hergestellt und der Zahnimplan-
tat-Prototyp durch Funkenerosion herausgeschnitten. Auf diese Weise lag im Bereich der 
Krafteinleitung eine durchgehende Porosität vor. Der Durchmesser des zylinderförmigen Im-
plantats war D = 6 mm, die Gesamtlänge Lgesamt = 13 mm sowie die Länge des durchgehend 
porösen Bereichs Lporös = 9 mm. Ein weiterer Vorversuch war die Herstellung eines Implan-
tat-Prototypen, bei dem auf einen aus massivem Titan hergestellten Kern eine poröse Außen-
schicht aufgepresst, der Platzhalter entfernt und das gesamte Implantat bei 1300°C gesintert 
wurde. Das Implantat hatte einen Durchmesser von D = 6 mm und eine Länge von L = 13 
mm, die poröse Beschichtung des Kerns hatte eine Wandstärke von 1 mm. Bei der später dis-
kutierten mechanischen Charakterisierung beider Prototypen zeigte sich, dass bei Zahnim-
plantaten aufgrund des geringen Implantatquerschnitts (Größenordnung 3 – 5 mm) eine 
durchgehende Porosität nicht geeignet ist, um die beim Kauen auftretenden Kräfte langfristig 
zu ertragen. Aus diesem Grund wurde im Folgenden die Platzhaltermethode dahingehend 
modifiziert, eine poröse Beschichtung auf einen massiven, konventionell gefertigten Ti-
Implantatkern (Ti grade 2) aufzubringen. Abbildung 3.9 stellt die beiden favorisierten Lö-
sungsansätze schematisch dar. In beiden Fällen wurde zuerst eine Titanhülse mit einer porö-
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sen Außenbeschichtung hergestellt, die anschließend mit dem Titankern auf zwei unterschied-
liche Arten (Gegenverschraubung, Press-fit) verbunden wurde [Sch07, Sch09]. 
 
Abbildung 3.9: Schematische Darstellung der beiden Herstellvarianten sowie die Abmessungen der Zahnim-
plantate [Sch07] a.) Verfahren 1 – Fügen durch Gegenverschraubung b.) Verfahren 2 – Fügen durch Einpressen 
(Press-fit).
 
 
Zur Herstellung der Hülse wurde eine Titanpulver-Platzhalter-Mischung (Verhältnis 30:70) 
mit 400 MPa isostatisch auf einen Titanstift mit den Abmessungen D = 3 mm und H = 30 mm 
kaltisostatisch aufgepresst. Aufgrund der geringen Dicke der porösen Beschichtung von ledig-
lich 1,05 mm im endgesinterten Zustand wurde zur Einstellung der Porengröße die feinere 
Platzhalterfraktion 125 – 250 μm verwendet. Entsprechend wurden 4 – 7 Porenlagen reali-
siert. Um ein Verdrehen der aufgepressten Schicht auf dem Titanstift bei der späteren Grün-
bearbeitung zu vermeiden, wurden im Bereich der Schicht durch Feilen 3 Flächen in den Um-
fang eingebracht. Für das kaltisostatische Pressen wurde der Titanstift in eine speziell geform-
te Kautschukform gesteckt, die Titanpulver-Platzhalter-Mischung in die verbleibende Kavität 
gefüllt und mit einem Druck von 400 MPa aufgepresst. Es folgte die endkonturnahe Grünbe-
arbeitung der Schicht auf einer Drehbank. Hierbei wurde das unbeschichtete Ende des Titan-
stifts in der Drehbank eingespannt. Danach wurde der Platzhalter ausgetrieben und das Halb-
zeug bei 1300°C, 3 h gesintert. Das unbeschichtete Ende des Titanstifts wurde abgedreht und 
der Titanstift so ausgebohrt, dass eine Hülse mit poröser Titanbeschichtung entstand. 
 
Als Verbindungstechnik wurde beim Lösungsansatz 1 (Abbildung 3.9a) der massive Titan-
kern, der bereits ein M1,6 Innengewinde enthielt, in die Hülse eingepresst und von der gegen-
überliegenden Seite mit einer Schraube fixiert. Der Kopf der Schraube wurde im Anschluss 
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auf der Drehbank konusförmig bearbeitet und die Oberflächenrauhigkeit durch Sandstrahlen 
erhöht. Beim Lösungsansatz 2 (Abbildung 3.9b) wurde beim kaltisostatischen Pressen eine 
umlaufende poröse Beschichtung auf der Hülse erzeugt. In die Bohrung der Hülse wurde wie-
derum der massive Titankern durch eine Pressverbindung fixiert. Von beiden Varianten wur-
den jeweils 5 Zahnimplantat-Prototypen gefertigt. Beim Lösungsansatz 2 wurde zusätzlich bei 
zwei Prototypen eine stabile Verbindung zwischen dem Kopf des Titankerns und der porösen 
Beschichtung durch Elektronenstrahl-Schweißen im Vakuum erzeugt. Das Elektronenstrahl-
Schweißen wurde in der Zentalabteilung Technologie der Forschungszentrum Jülich GmbH 
durchgeführt. An den Zahnimplantat-Prototypen wurde die Ermüdungsfestigkeit gemäß der 
ISO-Norm 14801 ermittelt. 
 
 
 
3.2 Endkonturnahe Formgebung von porösem Titan durch Metallpulver-
Spritzguss (Metal Injection Moulding MIM) 
 
 
Ausgangspulver und Mischungsverhältnisse 
 
Titan-Pulver
Für den Metallpulver-Spritzguss werden aufgrund ihrer guten Fließfähigkeit bevorzugt sphä-
rische Pulver [Ger97]. Weiterhin sind generell eher kleine Partikelgrößen bevorzugt, da diese 
ein besseres Formfüllungsvermögen und aufgrund der großen spezifischen Oberfläche eine 
höhere Sinteraktivität zeigen. In der vorliegenden Arbeit wurde ein gasverdüstes Titan-Pulver 
der Fa. TLS verwendet, dessen spezifische Eigenschaften in Tabelle 3.4 zusammengefasst 
sind. Abbildung 3.10 zeigt die Morphologie des Pulvers. Auffällig ist der relativ große Fein-
anteil sowie die vereinzelt auftretende Anhaftung feiner Pulverpartikel auf der Oberfläche der 
gröberen Partikel (sog. Satellitenbildung). Dies kann im ungünstigen Fall die Gründichte der 
Spritzgussbauteile verschlechtern. 
 
 
Tabelle 3.4: Titan-Ausgangspulver, hergestellt durch Gasverdüsen (Hersteller TLS, Bitterfeld). 
Bezeichnung Batch Partikelgröße [µm] Verunreinigungen [Gew. %] Relevante 
Literatur d10 d50 d90 O C N 
Ti-TLS01 TLS 1073/1 7,9 19,5 37,3 0,180 0,010 0,001 [Köh09, Cys11] 
 
 
Abbildung 3.10: Morphologie des über Gasverdüsen hergestellten Titanpulvers a.) Übersicht b.) Detail. 
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Platzhalter NaCl 
Für den Metallpulver-Spritzguss ist der etablierte Platzhalterwerkstoff Ammoniumhydrogen-
karbonat ungeeignet, da er sich bereits bei der Herstellung des Feedstocks aufgrund der dabei 
üblichen Verarbeitungstemperaturen oberhalb von 100°C zersetzen würde. Als Alternative 
wurde deshalb Kochsalz NaCl als Platzhalterwerkstoff ausgewählt [Nel02]. NaCl besitzt eine 
hohe thermische Stabilität (Schmelzpunkt 801°C) in Verbindung mit einer ausreichenden me-
chanische Stabilität, so dass die Platzhalterpartikel beim Spritzgussprozess nicht zerstört wer-
den. In der vorliegenden Studie wurden zwei unterschiedliche Platzhalterchargen verwendet. 
Abbildung 3.11 zeigt die Morphologie der NaCl-Platzhalterfraktionen 125-250 μm und 355-
500 μm, die aus dem von der Fa. KMF, Lohmar gelieferten Batch durch Sieben abgetrennt 
wurde. Der Platzhalter NaCl zeichnet sich weiterhin durch seine gute Löslichkeit in Wasser 
(358 g/l bei 20°C) aus, was die Grundlage für die Entfernung des Platzhalters durch Lösen im 
Wasserbad ist. Tabelle 3.5 fasst die charakteristischen Kennwerte zusammen. 
 
 
Tabelle 3.5: Spezifische Eigenschaften der verwendeten Platzhalterfraktionen. Die Fraktionierung erfolgte im 
Siebturm. 
Bezeichnung Batch Partikelgröße [µm] Platzhalterform Relevante 
Literatur d10 d50 d90 
NaCl01 KMF08-434 114 191 322 kubisch [Köh09, Cys11] 
NaCl02 KMF08-434 172 348 612 kubisch [Köh09, Cys11] 
 
 
Abbildung 3.11: Morphologie des verwendeten Platzhalterwerkstoffs NaCl a.) Fraktion 125-250 μm (NaCl01) 
b.) Fraktion 355-500 μm (NaCl02). 
 
NaCl-Partikel weisen aufgrund ihres kfz-Gitters bevorzugt eine kubische Form auf. Durch 
einen speziellen Verdüsungsprozess, der am EPFL, Lausanne entwickelt wurde, ist es jedoch 
auch möglich, NaCl in sphärischer Form herzustellen [Goo07]. Entsprechende NaCl-Partikel 
wurden ebenfalls zur Herstellung von hochporösen Formkörpern verwendet. Auf eine Darstel-
lung der relevanten Ergebnisse wird jedoch in der vorliegenden Arbeit verzichtet. Es wird auf 
die entsprechende Literatur verwiesen [Köh09, Köh09a]. 
 
Mischungsverhältnisse
Eine Variation des Platzhaltergehalts erfolgte bisher lediglich für warmgepresste, zylindrische 
Formkörper. Hier wurde das Titanpulver-Platzhalter-Verhältnis zu 70:30, 50:50 und 30:70 [in 
Vol. %] variiert. Die Probenkörper dienten in erster Linie dazu, den Einfluss der Makroporo-
sität auf die mechanischen Eigenschaften zu bestimmen. Für den MIM-Prozess wurde bisher 
einheitlich mit einem Titanpulver-Platzhalter-Verhältnis von 50:50 [in Vol. %] gearbeitet 
[Köh09, Cys11]. Derzeit wird auch beim MIM-Prozess an einer Erhöhung des Platzhalterge-
halts auf bis zu 70 Vol. % gearbeitet. 
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Verfahrensschritte Metallpulver-Spritzguss 
 
Herstellung der Spritzgussmasse (Feedstock) 
Der erste Schritt des MIM-Prozesses ist die Herstellung einer homogenen Mischung aus dem 
Metallpulver und dem Bindersystem, dem sog. Feedstock. Die Fließfähigkeit des Feedstocks 
ist entscheidend für die erfolgreiche Durchführung des Spritzgussprozesses. Sie wird ent-
scheidend durch die Rheologie des Bindersystems, die Benetzbarkeit der Metallpulver mit 
dem Bindersystem sowie den Feststoffanteil beeinflusst. Eine besondere Herausforderung an 
die Feedstockeigenschaften besteht, wenn zur Realisierung einer definierten Makroporosität 
auch noch ein Platzhalterwerkstoff gleichmäßig eingebracht werden soll. Letzteres stellt hohe 
Anforderungen an das Bindersystem, da sich der Platzhalter und das Metallpulver in ihrer 
Größe deutlich unterscheiden (Faktor 6 – 25). Das Bindersystem muss sicherstellen, dass 
beim Spritzgussprozess keine Entmischung von Pulver und Binder auftritt und dass keine 
Segregation der Pulverpartikel stattfindet. Zusätzlich muss das Bindersystem die Reibung 
zwischen den Partikeln und die Partikel-Wand-Reibung herabsetzen, um ein Verblocken der 
Pulverpartikel in der Spritzgussanlage zu vermeiden und eine gleichmäßige Füllung der Kavi-
tät des Spritzgusswerkzeugs zu gewährleisten. Weiterhin darf das Bindersystem mit den 
Platzhalterpartikeln keine chemische Wechselwirkung eingehen.  
 
Zur Realisierung dieses Anforderungsprofils bestehen Bindersysteme in der Regel aus min-
destens zwei Komponenten [Ger97]. Die erste Komponente (sog. mobile Komponente) um-
hüllt die Pulverpartikel und wirkt als Schmiermittel an den Kontaktstellen zu anderen Pulver-
partikeln sowie zur Wand des Spritzgusswerkzeugs. Auf diese Weise wird die Partikel-
Partikel- sowie die Partikel-Wand-Reibung herabgesetzt. Für die erste Komponente werden in 
der Regel kurzkettige Polymere geringer Viskosität eingesetzt, die untereinander eine geringe 
Tendenz zum Verhaken haben [Nyb98]. Um die Anbindung der ersten Komponente an die 
Pulverpartikel zu verbessern, werden häufig Haftvermittler eingesetzt, die die Benetzung ver-
bessern. Ein typischer Vertreter hierfür ist Stearinsäure. Die zweite Komponente (sog. immo-
bile Komponente) füllt den Zwischenraum zwischen den Pulverpartikeln aus und ist für die 
Einstellung des Fließverhaltens des Feedstocks verantwortlich. Zum Einsatz kommen langket-
tigere Polymere, die sich leichter Verhaken und so eine höhere Kraft für eine gegenseitige 
Relativbewegung erfordern. Die Folge ist eine höhere Viskosität [Ger97]. Der ideale Binder-
anteil ist erreicht, wenn alle Zwischenräume zwischen den Pulverpartikeln mit Binder gefüllt 
sind. Ein zu hoher Binderanteil führt zu einer niedrigen Packungsdichte der Pulverpartikel im 
gespritzten Bauteil, ein niedriger Binderanteil führt zur Bildung von Hohlräumen im gespritz-
ten Bauteil. Abbildung 3.12 skizziert den schematischen Aufbau eines Feedstocks mit Platz-
halterpartikeln. 
 
 
Abbildung 3.12: Schematischer Aufbau eines Feedstocks mit Platzhalterpartikeln in Anlehnung an die Arbeit 
von German [Ger97, Köh09]. 
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In der vorliegenden Arbeit wurde ein neues Bindersystem entwickelt, das auf die speziellen 
Anforderungen des Zwei-Komponenten-Spritzgussprozesses sowie die Anwendung von 
Platzhalterpartikeln angepasst war. Ausgangspunkt der Entwicklungen war das langjährig am 
Institut eingesetzte Bindersystem (hier bezeichnet als BS00), das Anfang der 1990er Jahre für 
die Verarbeitung von Superlegierungspulvern entwickelt wurde [Dro93, Fue94] und auch von 
Krone [Kro05] und Köhl [Köh09] für die pulvermetallurgische Herstellung von NiTi-
Bauteilen verwendet wurde (siehe Kapitel 3.3). Im Verlauf der vorliegenden Arbeit zeigte 
sich, dass dieses System für die besonderen Anforderungen des Zwei-Komponenten-
Spritzgusses nur bedingt geeignet war, da es aufgrund der sehr geringen Viskosität im Bereich 
von Querschnittsverengungen des Spritzgusskanals und an Umlenkungen der vertikalen 
Spritzeinheit zu einem Abscheren des Binders vom Pulver kam. Die Folge war ein Verblo-
cken der Anlage durch die verbleibenden Metallpulverpartikel. Weiterhin bestand das Bestre-
ben, den für eine industrielle Fertigung unattraktiven Wickprozess zur Entfernung der ersten 
Binderkomponente durch die in der Industrie etablierte Lösungsmittelextraktion zu ersetzen. 
Eine für die Arbeit wichtige Randbedingung war zudem die Eignung des Bindersystems für 
den Einsatz des Platzhalters NaCl, der ebenfalls in einem Lösungsmittelbad (Wasser) entfernt 
werden sollte. Tabelle 3.6 fasst die in der Arbeit verwendeten Ausgangsstoffe der Bindersys-
teme zusammen. Bei der Auswahl der Binderkomponenten wurde darauf geachtet, sauerstoff-
arme bzw. sauerstofffreie Polymere zu verwenden, um das für Titanwerkstoffe kritische Risi-
ko der Aufnahme von Sauerstoff bei der Prozessführung zu minimieren. Die in der Literatur 
für den Metallpulver-Spritzguss von Titan und TiAl6V4-Legierungen bevorzugt eingesetzten 
Bindersysteme basieren auf ähnlichen Ausgangswerkstoffen [Aus05, Fer09]. Die Eignung 
dieser Bindersysteme für den Metallpulver-Spritzguss mit Platzhalterwerkstoffen wurde bis-
her jedoch noch nicht untersucht. 
 
In der vorliegenden Arbeit wurde bei der Entwicklung des neuen Bindersystems folgende 
Strategie verfolgt. Zuerst wurden im etablierten Bindersystem BS00 die beiden Komponenten 
gezielt durch Paraffin und Polyethylene unterschiedlicher Kettenlängen ersetzt, wobei das 
Mischungsverhältnis konstant gehalten wurde. Aus den Bindersystemen wurden Spritzguss-
massen mit Titanpulvern hergestellt, aus denen über das Warmpressen einfache Probenkörper 
(Zylinder) hergestellt wurden. Hierbei wurden die in früheren Arbeiten verwendeten Fest-
stoffgehalte übernommen [Kro05, Köh09]. Die zweikomponentigen Spritzgussmassen dienten 
zur Ermittlung der wesentlichen Entbinderungsparameter sowie zum Nachweis der prinzipiel-
len Eignung der Bindersysteme in Verbindung mit Titanpulvern und NaCl-Platzhaltern. Es 
zeigte sich jedoch, dass für die Übertragung dieser Bindersysteme auf den Zwei-
Komponenten-Spritzgussprozess weitere Entwicklungsschritte notwendig waren, um den 
Feststoffgehalt weiter zu optimieren. 
 
Grundlegende Binderentwicklung 
Wie bereits beschrieben, diente das etablierte Bindersystem BS00 als Ausgangspunkt der 
Entwicklungen. Zuerst wurde die erste Komponente des Bindersystems BS00, Licowax C, 
durch Paraffin ersetzt, wodurch die Möglichkeit der Lösungsmittelextraktion gegeben war. Im 
Anschluss wurde das sehr niedrig viskose PE520 durch langkettigere Polyethylen-Qualitäten 
(PE190, Hostalen GA7260G, Tabelle 3.7) ersetzt, um die Viskosität gezielt zu erhöhen. Bei 
allen Systemen BS00 bis BS03 wurde das Verhältnis der ersten zur zweiten Binderkomponen-
te mit 60:40 [in Vol. %] konstant gehalten. 
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Tabelle 3.6: Ausgangsstoffe zur Herstellung der in dieser Arbeit entwickelten zwei- bzw. dreikomponentigen 
Bindersysteme [Cys11a]. 
Komponente Hersteller chemische Formel Dichte* 
[g/cm3]
Schmelzpunkt 
[°C] 
Viskosität** 
[Pa·s]
Licowax C 
(Polyamidwachs) 
Clariant AG (CH3(CH2)16CONHCH2)2 1,00 139 – 144*** 0,012 
Paraffin 65 Sigma-
Aldrich 
(C2H4)n 
n ~ 18 - 45 
1,01 
  
> 65*** 0,002 
Stearinsäure Merck C17H35COOH 0,94 69°C 0,005 
PE520 
(niedrig viskos) 
Clariant AG (C2H4)n 
n ~ 200 
0,92 – 0,94 117 -123*** 0,62 
PE190 
(mittelviskos) 
Clariant AG (C2H4)n 
n ~ 1000 
0,95 – 0,97 132 – 138*** 14,9 
Hostalen 
GA7260G 
(hochviskos) 
Basell (C2H4)n 
n ~ 4500 
0,96 133 308 
* Dichte bei 23°C, ** Viskosität bei 150°C, Scherrate 100 s-1, gemessen im Platte-Platte Rotationsviskosimeter, 
*** Herstellerangaben 
 
 
Tabelle 3.7: In dieser Arbeit untersuchte zweikomponentige Bindersysteme [Cys11, Cys11a]. Das System BS00 
ist das am Institut langjährig etablierte Bindersystem [Dro93, Fue94, Kro05, Köh09]. 
Bindersystem 1. Komponente 
[Vol. %] 
2. Komponente 
[Vol. %] 
Viskosität* 
[Pa·s]
BS00 60 % Licowax C 40 % PE520 0,15 
BS01 60 % Paraffin 40 % PE520 0,04 
BS02 60 % Paraffin 40 % PE190 0,53 
BS03 60 % Paraffin 40 % Hostalen 12,40 
        * Viskosität bei 150°C, Scherrate 100 s-1, Platte-Platte Rotationsviskosimeter 
 
 
 
Aus den vier Bindersystemen wurden mit dem Titanpulver Ti-TLS01 Spritzgussmassen her-
gestellt (Tabelle 3.8). Die Feststoffgehalte lagen wie bereits erwähnt in Anlehnung an frühere 
Arbeiten bei 68 Vol. % [Kro05] für die Feedstocks ohne Platzhalter bzw. bei 75 Vol.% für die 
Feedstocks mit Platzhalter [Köh09]. Der höhere Feststoffgehalt im letzteren Fall liegt in der 
bimodalen Partikelgrößenverteilung begründet. Bei den Feedstocks mit Platzhalter wurde das 
Verhältnis Titanpulver/Platzhalter mit 50/50 (in Vol.%) konstant gehalten. Die Feedstocks 
wurden in einem beheizbaren Schaufelkneter der Fa. IKA-Werke, Staufen (Typ HDK-T) an-
gemischt und bis zum Erreichen einer ausreichenden Homogenität für mindestens 2h gekne-
tet. Die Binderkomponenten und das Pulver wurden in den entsprechenden Verhältnissen als 
Einzelkomponenten in den Kneter gefüllt und im Anschluss bei 150°C unter Aufschmelzen 
der Binderkomponenten homogenisiert. Die Feedstocks wurden aus der Kammer des Kneters 
entfernt und von Hand in einem Mörser zerkleinert. Die resultierenden Bruchstücke wurden in 
einer Schneidmühle der Fa. Wanner Technik GmbH, Wertheim granuliert. Im Anschluss 
wurden aus den Feedstocks BS01 bis BS03 zylinderförmige Probenkörper durch das weiter 
unten beschriebene Warmpressen hergestellt, an denen die Entbinderung, die Platzhalterent-
fernung, das Sinterverhalten sowie die resultierenden Verunreinigungsgehalte nach der Sinte-
rung charakterisiert wurden. 
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Tabelle 3.8: Feedstocks aus den Bindersystemen BS00 – BS03 ohne und mit Platzhalter [Cys11]. Als Aus-
gangspulver dienten Ti-TLS01 und NaCl02 (Fraktion 355 – 500 μm). 
Feedstock Zusammensetzung [Vol. %] Verarbeitung Titanpulver Platzhalter NaCl Binder 
Ti-TLS01-BS00 68 - 32 Warmpressen 
Ti-TLS01-BS01 68 - 32 Warmpressen 
Ti-TLS01-BS02 68 - 32 Warmpressen 
Ti-TLS01-BS03 68 - 32 Warmpressen 
Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50 37,5 37,5 25 Warmpressen 
Ti- TLS01-BS01-NaCl02-50 37,5 37,5 25 Warmpressen 
Ti- TLS01-BS02-NaCl02-50 37,5 37,5 25 Warmpressen 
Ti- TLS01-BS03-NaCl02-50 37,5 37,5 25 Warmpressen 
 
 
Herstellung von Spritzgussmassen für den Zwei-Komponenten-Spritzguss
Eine direkte Charakterisierung der aus den Bindersystemen BS00 – BS03 hergestellten Feed-
stocks im Kapillarviskosimeter sowie eine Verarbeitung auf der Zwei-Komponenten-
Spritzgussanlage schlug fehl, da es bei den Feedstocks aus den niedrigviskosen Bindersyste-
men BS00 – BS02 zu einer Separation von Binder und Pulver kam. Am aussichtsreichsten 
verhielt sich das System BS03, jedoch kam es hier zu einem Verblocken der Anlagen vermut-
lich aufgrund des zu hohen Feststoffanteils. Aus diesem Grund wurden in einer zusätzlichen 
Versuchsreihe der Feststoffanteil und die Viskosität der beiden aussichtsreichsten Feedstocks 
Ti-TLS01-BS03 und Ti-TLS01-BS03-NaCl02-50 weiter optimiert. Ausgangspunkt war eine 
grundlegende Studie, in der der Einfluss des Feststoffgehalts auf den Viskositätsverlauf mit 
dem Kapillarviskosimeter untersucht wurde. Hierbei wurde der Feststoffgehalt zwischen 50 
und 75 Vol. % variiert. Zusätzlich wurde sowohl die erste als auch die zweite Binderkompo-
nente partiell durch Stearinsäure (jeweils 5 Vol. %) ersetzt (Tabelle 3.9), die als Schmiermit-
tel wirkt und so bei vorgegebenem Feststoffgehalt die Viskosität erniedrigt. Auf diese Weise 
kann der kritische Feststoffgehalt in gewissen Grenzen weiter erhöht werden, ohne dass es zu 
einem Anstieg der Viskosität und einem Verblocken der Anlage kommt. Die Stearinsäure 
wurde jeweils nach der Homogenisierung der übrigen Feedstock-Komponenten in den Kneter 
zugegeben. Die resultierenden Bindersysteme werden im Folgenden mit BS04 und BS05 be-
zeichnet. Da bei der Messung im Kapillarviskosimeter größere Mengen an Pulver verbraucht 
werden, wurde diese Versuchsreihe mit einem billigeren FeCr-Pulver durchgeführt, das eine 
ähnliche Partikelgrößenverteilung aufwies. Auf eine detaillierte Beschreibung dieser Studie 
wird an dieser Stelle verzichtet und auf die Arbeit von Cysne Barbosa verwiesen [Cys11]. 
Wesentliches Ergebnis der Optimierung war die Übertragung der Ergebnisse auf Titanpulver 
in Form der beiden Feedstocks Ti-TLS01-BS04 (Titanpulver) sowie Ti- TLS01-BS05- 
NaCl02-50 (Titan-Platzhalter-Mischung). Diese Feedstocks wurden für die Realisierung des 
Wirbelsäulenimplantats durch Zwei-Komponenten-Spritzguss verwendet (Tabelle 3.10). Ein 
Vergleich der Klopfdichten des reinen Titanpulvers (Ti-TLS01: 65 % der theoretischen Dich-
te) und der Titanpulver-Platzhaltermischung mit 50 Vol.% Platzhalter (Ti-TLS01-NaCl02-50: 
73 % der theoretischen Dichte) zeigt, dass der optimierte Binderanteil geringfügig höher liegt 
als das freie Volumen zwischen den Pulverteilchen. Die Feedstocks wurden entsprechend den 
obengenannten Feedstocks in dem beheizbaren Hochleistungsschaufelkneter angemischt und 
für 2 h geknetet. Die Homogenisierung erfolgte wiederum bei 150°C. Vor dem Einfüllen in 
die 2C-MIM-Anlage wurde der Feedstock wie beschrieben granuliert. 
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Tabelle 3.9: Dreikomponentige Bindersysteme BS04 und BS05: Partieller Ersatz der Hauptbinderbestandteile 
durch Stearinsäure [Cys11, Cys11a]. 
Bindersystem 1. Komponente 
[Vol. %] 
2. Komponente 
[Vol. %] 
3. Komponente 
[Vol. %] 
Viskosität* 
[Pa·s]
BS04 55 % Paraffin 40 % Hostalen 5 % Stearinsäure 18,5 
BS05 60 % Paraffin 35 % Hostalen 5 % Stearinsäure 10,7 
* Viskosität bei 150°C, Scherrate 100 s-1, Platte-Platte Rotationsviskosimeter 
 
 
Tabelle 3.10: Feedstocks mit optimiertem Feststoffgehalt aus den Bindersystemen BS04 und BS05 ohne und mit 
Platzhalter [Cys11]. Als Ausgangspulver dienten Ti-TLS01 und NaCl02 (Fraktion 355 – 500 μm). 
Feedstock Zusammensetzung [Vol. %] Verarbeitung Titanpulver Platzhalter NaCl Binder 
Ti-TLS01-BS04 64 - 36 MIM 
Ti- TLS01-BS04- NaCl02-50 34 34 32 MIM 
Ti- TLS01-BS05- NaCl02-50 36 36 28 MIM 
 
 
Spritzgussprozess
Die Entwicklung des Spritzgussprozesses erfolgte zu Beginn der Arbeit auf einer Anlage der 
Fa. Arburg (Typ MD270 – 440/140), die 2007 durch die im folgenden Kapitel beschriebene 
Zwei-Komponenten-Spritzgussanlage (Fa. Arburg, Typ Allrounder 370U 700 – 100/100) er-
setzt wurde. Im Folgenden sind die wesentlichen Spritzgussparameter aufgeführt: 
 
 Schneckenumfangsgeschwindigkeit 
 Temperatur des Zylinders 
 Temperatur des Werkzeugs 
 Dosiervolumen 
 Dekompressionsvolumen 
 Einspritzgeschwindigkeit 
 Einspritzzeit 
 Einspritzdruck 
 Nachdruck (Kompressionsdruck) 
 
Der klassische Spritzgussprozess läuft wie folgt ab. Das Feedstock-Granulat wird über einen 
Trichter in die Schnecke gefüllt, die das Granulat zur Düse fördert. Das Granulat durchläuft 
vier unabhängig voneinander regelbare Heizzonen und wird bis zum Aufschmelzen schritt-
weise erwärmt. Die Masse gelangt zur ebenfalls beheizten Düse. Die dort gewählte Tempera-
tur entspricht der Einspritztemperatur. Das Einspritzvolumen wird durch die Position der 
Schnecke im Zylinder definiert (Abbildung 3.13). Es setzt sich zusammen aus dem Dosiervo-
lumen und dem Dekompressionsvolumen. Das Dosiervolumen umfasst die Feedstockmasse, 
die von der Schnecke unter Druck zur Düse gefördert wird. Vor dem Einspritzvorgang wird 
die Schnecke zurückgezogen. Das so entstehende Dekompressionsvolumen dient dem defi-
nierten Aufdosieren der Masse. Im Anschluss wird der Feedstock durch eine horizontale 
Vorwärtsbewegung der Schnecke in die Kavität der Spritzgussform gedrückt. Die Schnecken-
bewegung definiert die Einspritzgeschwindigkeit und die Einspritzzeit. An der Anlage können 
nacheinander fünf unabhängige Einspritzgeschwindigkeiten programmiert werden, was zur 
Füllung komplex geformter Bauteilkavitäten von Vorteil sein kann. Beim Einspritzen der 
Masse verhindert ein mit der Schnecke bewegter Sperrring einen Rückstrom der Masse in den 
Zylinder. Mit der Bewegung der Masse baut sich der Einspritzdruck auf, der im Wesentlichen 
zur Überwindung der Partikel-Partikel- bzw. Partikel-Wand-Reibung dient. Nach der Form-
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füllung wird über die Schnecke der Nachdruck aufgebracht. Dieser dient dazu, die Volumen-
abnahme bei der Erstarrung des Binders auszugleichen und so einer Rissbildung im Bauteil 
entgegenzuwirken. Der Nachdruck ist ebenfalls in bis zu zehn Stufen mit definierten Haltezei-
ten regelbar. Zur Kontrolle des Erstarrungsvorgangs wird der Forminnendruck über einen 
Drucksensor im Spritzgusswerkzeug gemessen. Eine weitere wichtige Kenngröße für den 
Spritzgussprozess ist die Werkzeugtemperatur, die über ein mit Öl beheiztes Umwälzthermos-
tat geregelt wird. Für die Verarbeitung teurer Ausgangspulver wie z.B. NiTi ist zu beachten, 
dass für den Betrieb der verwendeten Anlage eine Feedstockmenge benötigt wird, die in etwa 
1 kg Ausgangspulver entspricht. Aus diesem Grund wurden in der Arbeit grundlegende Stu-
dien zur Optimierung der Verfahrenstechnik (Entbinderung, Platzhalterentfernung, Sintertem-
peratur) an warmgepressten Proben durchgeführt. In diesem Fall sind 50 g Pulver ausrei-
chend, um eine Probenserie herzustellen. 
 
 
Abbildung 3.13: Einspritzvorgang beim MIM-Prozess a.) Aufdosieren der Masse, Rotation und Zurückziehen 
der Schnecke b.) Einspritzen der Masse, Vorwärtsbewegung der Schnecke ohne Rotation [Ger97]. 
 
 
Zwei-Komponenten-Spritzguss (2C-MIM) 
Der Zwei-Komponenten-Spritzgussprozess (Two-Component-Metal Injection Moulding 2C-
MIM) ist im Bereich der Pulvermetallurgie ein relativ neues Verfahren, das sich wie das reine 
MIM-Verfahren aus der Kunststoffformgebung ableitet [Loi03]. Das Verfahren ermöglicht 
die endkonturnahe Formgebung von Bauteilen in einem Verfahrensschritt, in denen verschie-
dene Werkstoffe oder Bereiche mit unterschiedlichen Werkstoffeigenschaften kombiniert 
werden [Hea03, Bau07, Har07]. Das in der vorliegenden Arbeit realisierte Wirbelsäulenim-
plantat, das hochporöse und dichte Bereiche aufweist, ist ein gutes Demonstrationsobjekt, um 
die Machbarkeit der Technik zu demonstrieren. 
 
Die Versuche wurden mit der bereits erwähnten Zwei-Komponenten-Spritzgussanlage der Fa. 
Arburg (Typ Allrounder 370U 700 – 100/100) durchgeführt. Die Anlage weist eine horizonta-
le sowie eine vertikale Einspritzeinheit auf. Erste Vorversuche zur Herstellung von Bauteilen 
mit einer Gradierung der Porosität wurden in einer konventionellen zylindrischen Spritzguss-
form mit Einlegeteilen durchgeführt (sog. 2C-Insertion Moulding). Hierzu wurde das Einlege-
teil in die Spritzgussform eingebracht und der erste Feedstock verspritzt. Danach wurden das 
Spritzgussteil sowie das Einlegeteil aus der Form entnommen. Das Spritzgussteil wurde in 
umgekehrter Richtung wieder in die Form eingesetzt. Im Anschluss wurde die zweite Masse 
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eingespritzt, die Platzhalterpartikel enthielt. Für die endkonturnahe Formgebung des Wirbel-
säulenimplantats wurde ein Werkzeug konzipiert, in dem durch eine automatisierte Bewegung 
eines Schiebers nacheinander zwei Kavitäten erzeugt werden, in die die unterschiedlichen 
Spritzgussmassen injiziert wurden. Die Geometrie des Implantats wird später im Kapitel dar-
gestellt. Tabelle 3.11 stellt vorausgreifend die Spritzgussparameter dar, die zur Herstellung 
des gradierten Wirbelsäulenimplantats verwendet wurden. 
 
 
Tabelle 3.11: Optimierte Einspritzparameter für die Herstellung des Wirbelsäulenimplantats aus den Feedstocks 
Ti-TLS01-BS04 und Ti-TLS01-BS05-NaCl02-50 [Cys11]. 
 Dosieren Temperatur 
 
Feedstock 
Schnecken- 
umfangsge- 
schwindigkeit 
Dosier- 
volumen 
Massen- 
Dekompres- 
sionsvolumen 
Zone Düse 
Werkzeug 
1 2 3 4 5 
 [U/min] [cm3] [cm3] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] 
Ti-TLS01-
BS04 5 6,75 0,5 60 120 130 138 140 50 
Ti-TLS01-
BS05-
NaCl02-50 
5 4,15 0,5 60 120 130 138 140 50 
 
Einspritzen Nachdruck Druck Haltezeit 
gesamt Druck Zeit 1 2 3 4 
[bar] [s] [bar] [bar] [bar] [bar] [s] 
800 1,5 800 650 500 100 3,6 
800 1,5 800 650 500 100 3,6 
 
 
Warmpressen
Wie bereits erwähnt bietet das Warmpressen die Möglichkeit, mit vergleichsweise geringen 
Feedstock-Volumina Bauteile herzustellen, an denen die Entbinderung, das Sinterverhalten, 
die Werkstoffeigenschaften sowie die Verunreinigungsgehalte nach dem Sintern charakteri-
siert werden können. Ein Nachteil des Verfahrens ist, dass nur relativ einfache Bauteilgeomet-
rien (in der Regel Zylinder) hergestellt werden können. Weiterhin wird der Spritzgussprozess 
nur bedingt abgebildet, da der Feedstock nach dem Aufschmelzen des Binders weder umge-
lenkt noch durch eine Querschnittsverengung gedrückt wird. Aus diesem Grund ist es an 
warmgepressten Proben schwierig zu beurteilen, ob im Feedstock der Binder zum Abscheren 
vom Pulver neigt. 
 
Beim Warmpressen wurde der Feedstock in eine beheizbare Matrize gefüllt, die unten mit 
einer dünnen Aluminium-Folie verschlossen war. Der Feedstock wurde aufgeschmolzen und 
mit einem Stempel in eine wassergekühlte Kavität gepresst, die sich direkt unter der beheizten 
Zone befand. Beim Pressvorgang wurde die Aluminium-Folie zerstört und musste nach der 
Entformung von der Oberfläche der Grünlinge abgekratzt werden. Eine detailliertere Be-
schreibung des Warmpressens findet sich bei Köhl [Köh09]. 
 
Das Warmpressen wurde in der vorliegenden Arbeit dazu benutzt, um mit geringem Aufwand 
den Platzhaltergehalt in Titan- und NiTi-Formkörpern zu variieren. Die verwendete Matrize 
(Hersteller Fa. Paul Otto Weber, Typ 10H) hatte einen Durchmesser von D = 12 mm. Die 
Matrizentemperatur zum Aufschmelzen der Feedstocks war einheitlich 145°C, die Haltezeit 
bis zum vollständigen Aufschmelzen war 120 s. Das Verdichten in der wassergekühlten 
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Pressform erfolgte mit 110 MPa. Nach einer Haltezeit von 30 s waren die Proben ausreichend 
abgekühlt, um sie zerstörungsfrei auspressen zu können. Alle nachfolgend beschriebenen Ex-
perimente wurden an warmgepressten Zylinderproben durchgeführt, die einen Durchmesser 
von D = 12 mm und eine Höhe von H = 10 mm hatten. 
 
Entbinderung der ersten Binderkomponente 
Die Entbinderung ist einer der kritischsten Schritte im Spritzgussprozess. Die Binderkompo-
nenten müssen in einem kontinuierlichen Prozess aus dem Grünbauteil entfernt werden, ohne 
dass es zu einer Relativbewegung der Pulverteilchen kommt. Letzteres kann zu einer Verfor-
mung oder Zerstörung der Bauteile führen. Im Idealfall wird beim ersten Entbinderungsschritt 
eine durchgehend offene Porosität im Bauteil erzeugt, die optional die Entfernung des Platz-
halters sowie die thermische Entbinderung der zweiten Binderkomponente ermöglicht. 
 
Wicken: Bei dem wachsbasierten Bindersystem BS00 wurde die erste Binderkomponente 
durch Herausschmelzen entfernt [Kro05, Köh09, Cys11]. Dieser Prozess wird auch als Wi-
cken bezeichnet. Die Bauteile waren hierzu in eine kapillaraktive Al2O3-Pulverschüttung ein-
gebettet, die durch Sieben auf eine Partikelgröße von 355 – 500 μm fraktioniert war. Das 
Herausschmelzen erfolgte bei den in der Arbeit untersuchten Probengeometrien in Anlehnung 
an die Ergebnisse der DSC-Messung bei 150°C und einer Haltezeit von 10 h an Luft. Das 
Wicken wurde in einem Umluftofen durchgeführt. Durch das Einbetten in den Wicksand wird 
das Bauteil beim Ausschmelzen des Binders stabilisiert. Nach dem Wicken mussten die Reste 
des anhaftenden Wicksands mit einem Skalpell entfernt werden, wobei die Oberfläche der 
Bauteile leicht geschädigt wurde. Bei Bauteilen mit größeren Querschnitten ist eine für die 
Bauteilgröße spezifische Anpassung der Haltezeit erforderlich, da die optimale Wickzeit ne-
ben der Oberflächenenergie und Viskosität des Binders, der Partikelgröße der Pulvermischung 
und dem Feststoffanteil auch von der Wandstärke der Bauteile abhängig ist. 
 
Lösungsmittelextraktion: Bei den Paraffin-basierten Bindersystemen BS01 – BS05 wurde die 
erste Binderkomponente durch Lösungsmittelextraktion entfernt [Cys11]. Hierzu wurden die 
Bauteile für 10 h in einem n-Hexanbad gelagert, das auf einer Heizplatte positioniert war. Die 
Temperatur wurde zwischen 25 und 50°C variiert. Über dem Hexanbad befand sich eine Lö-
sungsmittelfalle, in der das abgedampfte Hexan auskondensiert und in das Bad zurückgeführt 
wurde. In einer Studie wurde der Entbinderungsgrad als Funktion der Zeit sowie der Lö-
sungsmitteltemperatur untersucht. Hierzu wurden die Proben nach unterschiedlichen Auslage-
rungszeiten aus dem Bad entnommen, im Umluftofen bei 50°C für 10 h getrocknet und an-
schließend mit einer Präzisionswaage gewogen. Bestimmt wurde der Binderverlust bezogen 
auf den Anfangsbindergehalt. 
 
Lösen des Platzhalters NaCl im Wasserbad 
Ähnlich der Entbinderung der ersten Binderkomponente ist das Lösen des Platzhalters NaCl 
vom Gehalt des Platzhalters, von der Temperatur sowie der zugehörigen Oberflächenspan-
nung des Wassers abhängig. Die Entsalzungsversuche wurden an warmgepressten Proben 
durchgeführt, der Platzhaltergehalt wurde zu 30, 50 und 70 Vol. % variiert. Mit steigendem 
Platzhaltergehalt bildet sich ein durchgehendes Netzwerk sich berührender NaCl-Partikel aus, 
was den Abtransport des gelösten NaCl begünstigt. Gleichzeitig muss jedoch auch die zu-
nehmende Menge an Platzhalter berücksichtigt werden, die aus der Probe entfernt werden 
muss. Das Lösen des Platzhalters erfolgte in einem über einen Rührfisch bewegten Wasser-
bad, das über eine Heizplatte temperiert war. Das Wasser wurde zweimal am Tag komplett 
ausgetauscht. Die Temperatur des Wasserbads wurde zwischen Raumtemperatur und 80°C 
variiert [Köh09]. Im Anschluss wurde einheitlich eine Temperatur von 60°C verwendet. Zur 
Ermittlung des Entsalzungsgrads wurden die Proben nach definierten Zeiten aus dem Bad 
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entnommen, im Umluftofen bei 50°C für 10 h getrocknet und mit einer Präzisionswaage ge-
wogen. 
 
Thermische Entbinderung und Sinterung 
Nach dem Lösen des Platzhalters befinden sich noch Reste der zweiten Binderkomponente im 
Bauteil, die in erster Linie durch Kapillarkräfte an den Kontaktstellen zwischen den Pulver-
partikeln gehalten werden und die Stabilität des Bauteils bis zum Einsetzen der beim Sintern 
ablaufenden Diffusionsprozesse gewährleisten [Ger97]. Die Entbinderung und Sinterung 
wurde in einem Ofen der Fa. Thermal Technology durchgeführt, der mit einer Entbinderungs-
einheit ausgestattet war. Hierbei handelte es sich um eine Molybdän-Kammer, die ein Aus-
kondensieren des Binders an den wassergekühlten Ofenwänden verhinderte. Die Proben wur-
den für die Entbinderung und Sinterung auf einer Y2O3-Unterlage gelagert, die sich zusätzlich 
in einem Al2O3-Tiegel befand. Voruntersuchungen von Krone zeigten, dass Y2O3 im Kontakt 
mit Titan- und NiTi-Bauteilen zu den geringsten Wechselwirkungen führte [Kro05]. Vor dem 
Aufheizen wurde der Ofen auf einen Absolutdruck < 9 Pa evakuiert. Im Anschluss wurde die 
Molybdän-Kammer mit einem konstanten Argon-Strom von 10 l/min durchströmt und die 
Probe mit 1 K/min auf 500°C aufgeheizt. Die Haltezeit variierte je nach Bauteilgröße zwi-
schen 0,5 und 2 h. Der thermisch zersetzte Restbinder wurde im Argon-Strom aus der Entbin-
derungskammer ausgetragen und außerhalb des Ofens in einer mit Vlies gefüllten Kühlfalle 
wieder abgeschieden. 
 
Die Sinterung der über den Spritzgussprozess bzw. Warmpressen hergestellten Formkörper 
erfolgte im unmittelbaren Anschluss an die Entbinderung, ohne dass die Proben auf der Sin-
terunterlage bewegt wurden. Zur Reduzierung der Sauerstoff- und Kohlenstoff-Gehalts wurde 
der Al2O3-Tiegel vor der Wärmebehandlung mit einer porösen Titan-Platte abgedeckt, die als 
Getter diente. Die Titan-Proben wurden bei 1200°C und 1300°C (Haltezeit jeweils 3h) im 
Hochvakuum (< 10-3 Pa) gesintert [Cys11]. Die Aufheiz- und Abkühlrate war jeweils 5 
K/min. 
 
 
Geometrie der Prototypen 
 
Vorversuche zum Zwei-Komponenten-Spritzguss 
Für die Vorversuche wurde eine Variante des Zwei-Komponenten-Spritzguss angewendet, die 
bereits in der Literatur unter dem Namen Insertion-Injection-Moulding beschrieben wurde 
[Nis05]. Der Vorteil dieser Methode ist die Möglichkeit der Durchführung des Zwei-
Komponenten-Spritzgusses an einer konventionellen MIM-Anlage. In einem zylinderförmi-
gen Werkzeug, dessen Kavität eine Länge von L = 28 mm und einen Durchmesser von D = 14 
mm aufwies, wurden in der Werkstatt des IEK-1 verschiedene Einlegeteile aus Edelstahl ge-
fertigt. Abbildung 3.14 zeigt exemplarisch eine der realisierten Bauteilgeometrien. Zuerst 
wurde die in Abbildung 3.14a gezeigte Kavität mit dem Feedstock ohne Platzhalter gefüllt. 
Im Anschluss wurde der konusförmige Anguss entfernt und der gespritzte Grünling um 180° 
gedreht wieder manuell in die Kavität eingelegt (Abbildung 3.14b). Danach wurde der Feed-
stock mit Platzhalter in die Anlage eingebracht und die zweite Kavität gefüllt. Nach der Ent-
fernung des Angusses wurde das Bauteil mit den vorne beschriebenen Methoden entbindert, 
entsalzt und gesintert. 
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Abbildung 3.14: Herstellung eines gradierten Bauteils an einer konventionellen Spritzgussmaschine durch Ein-
legeteile a.) Einspritzen des Feedstocks A mit Platzhalter, Einlegeteil E b.) Einspritzen des Feedstocks B ohne 
Platzhalter. 
 
 
 
Wirbelsäulenimplantat (Cage) 
Zum Nachweis der Funktion des voll automatisierten Zwei-Komponenten-Spritzgusses wurde 
die Geometrie des Wirbelsäulenimplantats ausgewählt, das von der Fa. Synthes mit der in 
Kapitel 3.1 beschriebenen klassischen Platzhaltermethode mit mechanischer Grünbearbeitung 
hergestellt und kommerziell vertrieben wird. Abbildung 3.15 zeigt die Abmessungen und den 
prinzipiellen Aufbau des gradiert aufgebauten Implantats [Cys11]. Bei der Auslegung der 
MIM-Form wurde ein Aufmaß von 10 % auf alle Abmessungen berücksichtigt. Für die auto-
matisierte Herstellung des Wirbelsäulenimplantats (sog. Cage) wurde bei der Fa. Dia Nielsen, 
Düren ein Werkzeug hergestellt, in dem sich durch einen automatisierten Schieber nacheinan-
der zwei Kavitäten öffnen, die jeweils mit den Spritzgussmassen ohne und mit Platzhalter 
gefüllt werden. (Abbildung 3.16). Für die Realisierung des Wirbelsäulencages, der aus einem 
dichten und einem porösen Teil besteht, wurden der Feedstock Ti-TLS01-BS04 sowie der 
Feedstock Ti-TLS01-BS05-NaCl02-50 verwendet, die wie vorne beschrieben bezüglich des 
Feststoffgehalts optimiert waren. 
 
 
 
 
Abbildung 3.15: Geometrie des Wirbelsäulenimplantats (sog. Cage), der durch Zwei-Komponenten-Spritzguss 
realisiert wurde a.) 3 dimensionale Ansicht b.) Querschnitt c.) Längsschnitt (Abmessungen nach Vorgaben von 
Synthes). 
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Abbildung 3.16: Prinzip des Werkzeugs zur Herstellung des Wirbelsäulenimplantats über den Zwei-
Komponenten-Spritzguss (2C-MIM). Durch die Bewegung eines Schiebers werden die zwei Kavitäten nachei-
nander geöffnet a.) Spritzen des dichten Teils b.) Spritzen des porösen Teils (blau). 
 
 
 
3.3 Endkonturnahe Formgebung von NiTi-Bauteilen durch Metallpulver-
Spritzguss 
 
Ausgangswerkstoffe 
 
Vorlegierte NiTi-Pulver 
In der vorliegenden Arbeit kamen lediglich vorlegierte NiTi-Pulver zum Einsatz. Diese kön-
nen durch Gasverdüsen auf zwei verschiedene Arten hergestellt werden. Als Ausgangsmateri-
al diente in beiden Fällen vorlegiertes NiTi-Stangenmaterial, das von der Fa. SAES Getters 
Group, New Hartford, USA bezogen wurde. Die beiden Verdüsungsarten unterscheiden sich 
in der Art des Aufschmelzens des Stangenmaterials. Bei der Fa. Nanoval, Berlin wurden die 
NiTi-Stangen im Graphittiegel aufgeschmolzen und durch einen Argon-Strom verdüst. Die 
Schmelze wird hierbei durch einen Lichtbogen erzeugt, der zwischen einer Elektrode und dem 
NiTi-Werkstoff brennt (sog. PIGA-Verfahren: Plasma-melting induction guiding gas atomiza-
tion) Für die Zerstäubung der Schmelze kam die von der Fa. Nanoval entwickelte und paten-
tierte Laval-Düse zum Einsatz, deren Vorteil eine mit ca. 90 % vergleichsweise hohe Ausbeu-
te an Pulverpartikeln < 45 μm ist, die als für den MIM-Prozess geeignet diskutiert werden. 
Durch den Kontakt der Schmelze mit dem Tiegelmaterial besteht bei diesem Verfahren ein 
erhöhtes Risiko an Kohlenstoffverunreinigungen. Als Alternative wurde bei der Fa. TLS, Bit-
terfeld das vorlegierte NiTi-Stangenmaterial durch Induktion berührungslos aufgeschmolzen 
und ebenfalls durch einen Argon-Strom verdüst (sog. EIGA-Verfahren: Electrode induction 
melting gas atomization). Der Vorteil des Verfahrens ist ein niedrigerer Verunreinigungsge-
halt der Pulver. Nachteilig ist der geringere Feinanteil (Anteil der Partikel < 45 μm ca. 30%). 
Da zum gegenwärtigen Zeitpunkt von den Pulverherstellern nur vergleichsweise kleine 
Batchgrößen an NiTi-Pulvern hergestellt werden, besteht noch Entwicklungsbedarf, um vor-
legierte NiTi-Pulver in ausreichender Qualität reproduzierbar in großtechnischem Maßstab 
herzustellen. 
 
Tabelle 3.12 fasst die spezifischen Eigenschaften der in dieser Arbeit verwendeten Pulver-
chargen zusammen. Wie im Stand der Technik beschrieben, werden die Umwandlungstempe-
raturen der NiTi-Phase maßgeblich durch das Ni:Ti-Verhältnis bestimmt. Je nach Anwendung 
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waren in der vorliegenden Arbeit bei Körpertemperatur pseudoplastische Eigenschaften (Fuß-
klammer) bzw. pseudoelastische Eigenschaften (poröse NiTi-Implantate) gefordert. Die aus-
gewählten Pulver tragen dieser Forderung Rechnung. Erwartungsgemäß besitzen die Fein-
fraktionen durch die höhere spezifische Oberfläche höhere O-Anteile [Men08a]. Ebenfalls 
deutlich zu erkennen sind die niedrigeren und besser reproduzierbaren Verunreinigungsgehal-
te bei den durch die Fa. TLS berührungslos verdüsten NiTi-Pulvern. 
 
 
Tabelle 3.12: NiTi-Ausgangspulver, hergestellt durch Gasverdüsen aus dem Graphittiegel (Fa. Nanoval) bzw. 
durch berührungsloses Gasverdüsen (Fa. TLS) 
Bezeichnung Batch Partikelgröße [µm] Verunreinigungen [Gew. %] Relevante 
Literatur d10 d50 d90 O C N 
NiTi-Nan01 K173F 7 18 51 0,05 0,07 0,002 [Kro05] MIM21, 
50,85 At.% Ni 
NiTi-Nan02 N38Z 4 10 25 0,09 0,03 0,003 [Kro05] MIM22 
50,85 At.% Ni 
NiTi-Nan03 H128B 8 18 37 0,14 0,08 0,004 [Kro05] MIM18 
50,85 At.% Ni 
NiTi-Nan04 N37B 9 21 45 0,06 0,07 0,002 [Kro05] HIP34 
[Men06b] 
50,85 At.% Ni 
NiTi-Nan05 H189B 8 20 59 0,10 0,08 0,002 [Kro05]  
HIP29, MIM19,  
49,5 At.% Ni 
NiTi-Nan06 H189Z 3 8 21 0,18 0,10 0,002 [Kro05] MIM20 
[Köh09] NiTi1 
49,5 At.% Ni 
NiTi-Nan07 R113/ 
BM-45 
17 33 50 0,07 0,06 0,0007 [Köh09] NiTi5 
50,3 At.% Ni 
NiTi-Nan08 R113/ 
BM-25 
8 15 29 0,08 0,06 0,0005 [Köh09] NiTi6 
50,3 At.% Ni 
NiTi-TLS01 0449/3 46 67 108 0,04 0,02 0,01 [Men06] Bc 
[Men08] 
[Köh09] NiTi3 
50,6 At.% Ni 
NiTi-TLS02 0449/3 8 22 41 0,04 0,03 0,01 [Men06] Bf 
[Men08] 
[Köh09] NiTi2 
50,6 At.% Ni 
NiTi-TLS03 Keine Her-
stellerbe-
zeichnung 
7 21 40 0,06 0,03 0,01 [Men08a] 
[Köh09] NiTi4 
49,7 At.% Ni 
 
 
Abbildung 3.17 zeigt die Morphologie der NiTi-Ausgangspulver, die von der Fa. Nanoval 
aus dem Tiegel verdüst wurden. Beide Fraktionen wurden aus dem gleichem Ausgangsstan-
genmaterial hergestellt. Abbildung 3.17a zeigt die Feinfraktion < 25 μm (NiTi-Nan07), Ab-
bildung 3.17b die gröbere Fraktion 25 - 45 μm (NiTi-Nan08). Die Abbildungen 3.17c und 
3.17d zeigen Einschränkungen in der Pulverqualität, die bei aus Graphittiegeln verdüsten 
NiTi-Pulvern (25-45 μm) auftreten können. Bei nicht optimierter Prozessführung kommt es 
zur Bildung von Satelliten, d.h. kleinen auf der Oberfläche anderer Pulverteilchen anhaften-
den Partikeln. Weiterhin bilden sich vereinzelt Hohlkugelstrukturen durch Gaseinschlüsse 
beim Verdüsen. Diese Satelliten und Hohlkugeln verschlechtern im weiteren Prozessablauf 
die Packungsdichte des Pulvers und führen damit zu einer zusätzlich erhöhten Restporosität 
der Bauteile. Als mögliche Ursache für das Auftreten dieser Fehlstellen wurde diskutiert, dass 
es während des Verdüsungsprozesses zu einer Wechselwirkung zwischen der hochreaktiven 
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Metallschmelze und der Graphitdüse kommt, wodurch sich der Düsenquerschnitt mit fort-
schreitender Verdüsungsdauer ändern kann. 
 
Abbildung 3.18 zeigt die Morphologie des berührungsfrei verdüsten NiTi-Stangenmaterials. 
Zu erkennen ist die bessere Pulverqualität und die geringere Anzahl an Fehlstellen. Der Nach-
teil dieser Verdüsungsmethode ist jedoch wie erwähnt der höhere Grobanteil (Partikel > 45 
μm). 
 
 
 
 
Abbildung 3.17: Aus dem Tiegel gasverdüste Pulverfraktionen des vorlegierten NiTi-Pulvers (Nanoval) a.) 
NiTi-Nan07, Fraktion < 25 μm, b.) NiTi-Nan08, Fraktion 25-45 μm. c.) Fehler aus dem Verdüsungsprozess: 
Satellitenbildungen d.) Hohlkugelstrukturen. 
 
 
 
Abbildung 3.18: Berührungsfrei gasverdüste Pulverfraktionen des vorlegierten NiTi-Pulvers (TLS) a.) Fraktion, 
25 – 45 μm, b.) Fraktion 25-45 μm, Detail. 
Platzhalter NaCl 
Für die Herstellung der hochporösen NiTi-Formkörper wurden dieselben NaCl-Platzhalter-
Fraktionen 125 – 250 μm und 355 – 500 mm verwendet wie für die entsprechenden hochpo-
rösen Titanformkörper (vgl. die Abbildung 3.11). 
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Verfahrensschritte des Spritzgussprozesses von NiTi-Pulvern 
 
Feedstockherstellung 
Für die Herstellung der Zugprobe bzw. der Fußklammer über den Metallpulver-Spritzguss 
wurden die NiTi-Ausgangspulver mit dem zweikomponentigen Bindersystem BS00, beste-
hend aus 60 Vol. % Licowax C und 40 Vol. % PE520, gemischt und in dem Kneter der Fa. 
IKA-Werke, Staufen (Typ HDK-T) bei 145°C zu einem Feedstock verarbeitet [Kro05]. Der 
Bindergehalt lag im Bereich von 32 – 36 Vol. %. Tabelle 3.13 fasst die aus NiTi-Pulvern her-
gestellten Feedstocks zusammen. 
 
 
Tabelle 3.13: Feedstocks aus vorlegierten NiTi-Pulvern ohne Platzhalter [Kro05]. 
Feedstock Zusammensetzung [Vol. %] Verarbeitung, Relevante Literatur NiTi-Pulver Binder 
NiTi-Nan01-BS00 68 32 MIM 
[Kro05] MIM21 
NiTi-Nan02-BS00 68 32 MIM 
[Kro05] MIM22 
NiTi-Nan03-BS00 64 36 MIM 
[Kro05] MIM18 
NiTi-Nan05-BS00 64 36 MIM 
[Kro05] MIM19 
NiTi-Nan06-BS00 68 32 MIM 
[Kro05] MIM20 
 
 
Für die Herstellung der porösen NiTi-Formkörper wurde in der Arbeit von Köhl ebenfalls das 
zweikomponentige Bindersystem BS00 verwendet [Köh09]. Tabelle 3.14 fasst die verwende-
ten Feedstocks zusammen. Aufgrund der einfachen Probengeometrie beim Warmpressen 
konnte der Platzhaltergehalt im Bereich von 30 – 70 Vol. % variiert werden. Eine Übertra-
gung dieser Ergebnisse auf den MIM-Prozess war nur bedingt möglich, da es bei Platzhalter-
gehalten oberhalb von 50 Vol. % zu einem Abscheren des Binders beim Einspritzvorgang mit 
anschließender Blockade der Anlage kam. Hingegen war es mit dem Feedstock NiTi-TLS02-
BS00-NaCl02-50 möglich, deren Geometrie später beschrieben wird. 
 
 
Tabelle 3.14: Feedstocks aus vorlegierten NiTi-Pulvern mit Platzhaltern aus dem Bindersystem BS00 und der 
Platzhalterfraktion NaCl02 (Partikelgröße 355 – 500 μm) [Köh09]. 
Feedstock Zusammensetzung [Vol. %] Verarbeitung Relevante Literatur Titanpulver Platzhalter NaCl Binder 
NiTi-Nan07-BS00-NaCl02-30 50,4 21,6 28 Warmpressen 
[Köh09] WP-NT5-b 
NiTi-Nan07-BS00-NaCl02-50 37,5 37,5 25 Warmpressen 
[Köh09] WP-NT5-c 
NiTi-Nan07-BS00-NaCl02-60 29,6 44,4 26 Warmpressen 
[Köh09] WP-NT5-d 
NiTi-Nan07-BS00-NaCl02-70 22,5 52,5 25 Warmpressen 
[Köh09] WP-NT5-e 
NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50 37,5 37,5 25 MIM 
[Köh09] MIM-NT2 
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Spritzgussprozess
Um die Eignung des Spritzgussprozesses zur Herstellung von endkonturnahen NiTi-Bauteilen 
zu demonstrieren, wurden die Geometrie einer Zugprobe sowie einer biomedizinischen Fuß-
klammer ausgewählt. Für die Herstellung poröser NiTi-Formkörper wurden vergleichsweise 
einfache Zylindergeometrien ausgewählt. Eine detaillierte Darstellung der Werkzeugabmes-
sungen findet sich später im Kapitel. Die Parametersätze für die einzelnen Geometrien wur-
den systematisch optimiert. Tabelle 3.15 fasst das Ergebnis zusammen. Für die Verarbeitung 
der Massen ohne Platzhalter lag die Schneckenumfangsgeschwindigkeit bei 65 U/min. Nach 
dem Durchlaufen der Heizzonen erreichte die Masse an der Düse die Einspritztemperatur von 
147°C. Bei der Formfüllung wurde mit zwei Einspritzgeschwindigkeiten gearbeitet, zuerst mit 
einer langsamen Geschwindigkeit von 10 cm³/s zur Ausbildung eines Pfropfens. Im An-
schluss wurde die Geschwindigkeit für die eigentliche Formfüllung auf 50 cm³/s erhöht. Der 
Einspritzdruck, der auch die Kompression des Feedstocks bewirkt, wurde auf 700 bar (70 
MPa) geregelt. Die Kompression bei der Erstarrung wurde mit fünf Nachdrücken von 650 bar 
(65 MPa), 500 bar (50 MPa), 400 bar (40 MPa), 250 bar (25 MPa) und 100 bar (10 MPa) an-
gepasst. Für die Herstellung der porösen Formkörper wurde mit sehr ähnlichen Parametersät-
zen gearbeitet. Ein Unterschied bei der Verarbeitung der Feedstocks mit Platzhalter war der 
höhere Einspritzdruck von 1000 bar (100 MPa). Bei diesem Druck konnten Grünbauteile rea-
lisiert werden, die annähernd die theoretische Dichte aufwiesen. Dies hatte den Vorteil, dass 
der Verzug beim Sintern minimal gehalten werden konnte. 
 
 
Tabelle 3.15: Einspritzparameter für die Proben Zugprobe und Fußklammer [Kro05, Köh09]. 
 Dosieren Temperatur 
 
Bauteil 
Schnecken- 
umfangsge- 
schwindigkeit 
Dosier- 
volumen 
Massen- 
Dekompres- 
sionsvolumen 
Zone Düse 
Werkzeug 
1 2 3 4 5 
 [U/min] [cm3] [cm3] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] 
Zugprobe 65 12 4 50 90 145 146 147 53 
Fußklammer 65 13 4 50 90 145 146 147 53 
poröse Zy-
linder, klein 64 17 3 70 105 143 144 145 45 
poröse Zy-
linder, groß 64 20 3 70 105 143 144 145 45 
 
Einspritzen Nachdruck Druck Haltezeit 
gesamt Druck Zeit 1 2 3 4 5 
[bar] [s] [bar] [bar] [bar] [bar] [bar] [s] 
700 0,59 650 500 400 250 100 5 
700 0,61 650 500 400 250 100 5 
1000 1,55 800 650 500 100 100 3,7 
1000 1,55 800 650 500 100 100 3,7 
 
 
Herstellung von Referenzproben durch Warmpressen 
Ähnlich wie bei den porösen Titan-Proben wurden die Verfahrensparameter (Entbinderung, 
Entsalzung, Sinterung) an warmgepressten NiTi-Proben optimiert. Hierzu kam die bereits in 
Kapitel 3.1 beschriebene Warmpresse zum Einsatz. Die Pressform hatte einen Durchmesser 
von D = 12 mm. Es wurde eine Bauteilhöhe von H = 10 mm angestrebt. Für die Verdichtung 
wurden folgende Parameter verwendet. Der Feedstock wurde im beheizten Teil der Presse 
innerhalb von 120 s auf T = 145°C erhitzt und im Anschluss mit einem Druck von 110 MPa 
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in die wassergekühlten Pressform gepresst. Nach einer Haltezeit von 30 s war der Presskörper 
für die weitere Handhabung ausreichend abgekühlt. Das Warmpressen wurde weiterhin dazu 
verwendet, NiTi-Bauteile mit definierten Porositäten im Bereich von 30 – 70 % herzustellen, 
an denen eine ausführliche Studie der mechanischen Eigenschaften durchgeführt wurde 
[Köh09]. 
 
Entbinderung und Platzhalterentfernung 
Da die NiTi-Pulver nur mit dem Bindersystem BS00 verarbeitet wurden, erfolgte die Entfer-
nung der ersten Binderkomponente über den im Kapitel 3.1 beschriebenen Wickprozess. Die 
gewählte Temperatur war 150°C, die Haltezeit war 10 h. Optional wurde bei den Spritzguss-
massen mit Platzhalter die NaCl-Partikel in einem auf 60°C erhitzten Wasserbad herausgelöst. 
 
Thermische Entbinderung und Sinterung 
Zur thermischen Entbinderung wurden die teilentbinderten Proben mit 1 K/min auf 500°C 
aufgeheizt und bei dieser Temperatur für 2 h gehalten. Im Anschluss folgte eine detaillierte 
Sinterstudie, um die für NiTi-Pulver optimale Sintertemperatur zu ermitteln. Die Sintertempe-
ratur wurde zu 1150°C, 1200°C, 1230°C, 1250°C und 1265°C, die Haltezeit zu 1, 3, 5 und 10 
h variiert. Das Aufheizen und Abkühlen erfolgte mit 5 K/min. Die Sinterungen wurden im 
Vakuum (Druck < 10-3 Pa) in dem Vakuumofen der Fa. Thermal Technology (Typ 
121212WM) durchgeführt. 
 
Da die Sinterung der NiTi-Formkörper nahe der Schmelztemperatur von NiTi (1310°C) 
durchgeführt wurde, bestand ein noch höheres Risiko als bei den Titan-Formkörpern, dass es 
zu einer Wechselwirkung zwischen dem Bauteil und der Sinterunterlage kommt. Um den für 
NiTi am besten geeigneten Werkstoff für die Sinterunterlage zu ermitteln, wurden in einer 
Vorstudie Y2O3, stabilisiertes ZrO2, Al2O3, Mo und Nb hinsichtlich ihrer Eignung getestet 
[Kro05]. Die geringste Wechselwirkung trat bei Y2O3 auf, so dass dieser Werkstoff im Fol-
genden als Standard-Sinterunterlage verwendet wurde. Trotzdem wurde auch in diesem Fall 
im Bereich der Auflagefläche eine Verfärbung des Y2O3 beobachtet. Vermutlich tritt beim 
Sintern im Kontakt mit NiTi ein Ausbau von Sauerstoffatomen aus dem Y2O3-Gitter auf, der 
eine Ursache für die erhöhten Sauerstoffgehalte im NiTi-Bauteil ist. Die Annahme des Sauer-
stoffausbaus wird durch die Beobachtung unterstützt, dass die Verfärbung der Sinterunterlage 
durch ein Ausheizen bei 1500°C an Luft rückgängig gemacht werden konnte. Grundsätzlich 
wird empfohlen, die Sinterunterlage nach jedem Sinterzyklus zu reoxidieren bzw. abzuschlei-
fen, um die Tendenz zur Wechselwirkung zu minimieren.  
 
Elektrolytisches Polieren 
Um den Sauerstoffgehalt an der Oberfläche der Proben zu minimieren, wurden die Bauteile 
elektrolytisch poliert. Hierzu wurde als Elektrolyt eine Mischung aus 30 Vol. % Perchlorsäure 
(70 %ig) und 70 Vol. % Essigsäure (reinst) verwendet [Poh04]. Als Kathode diente ein Ni-
Blech, die Probe war als Anode geschaltet. Das elektrolytische Polieren wurde bei einer 
Spannung von 10 V und einer Stromstärke von 0,2 A durchgeführt. 
 
Wärmebehandlungen
Bei Ni-reichen NiTi-Legierungen (ab Ni-Gehalt > 50,5 At. % Ni [Nis86]) besteht die Mög-
lichkeit, die Phasenumwandlungstemperaturen durch eine Wärmebehandlung gezielt zu be-
einflussen. Die Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase ändert das Ni:Ti-Verhältnis in 
der Matrix und verschiebt die Phasenumwandlung zu höheren Temperaturen. Insbesondere 
bei pulvermetallurgisch hergestellten NiTi-Proben ist zu beachten, dass das Abkühlen des 
Vakuumofens von Sintertemperatur nur mit einer vergleichsweise langsamen Abkühlrate er-
folgt. Hierbei wird der für die Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase relevante Tempe-
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raturbereich so langsam durchlaufen, dass eine relativ unkontrollierte Ausscheidung dieser 
Phase bei Ni-reichen Legierungen nicht vermieden werden kann. In diesem Fall kann eine 
gezielte nachträgliche Wärmebehandlung zu einer höheren Reproduzierbarkeit der Phasen-
umwandlungstemperaturen führen.  
 
Zur gezielten Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase wurden die gesinterten Proben zuerst bei 
1000°C für 1 h lösungsgeglüht und anschließend in Eiswasser abgeschreckt. Um eine starke 
Oxidation der Proben bei der Glühung zu vermeiden, befanden sich die Proben während der 
Glühung in evakuierten Quarzglas-Kapseln, die bei der Abschreckung in Eiswasser zerbro-
chen wurden. Anschließend wurden die Proben im Temperaturbereich von 430°C bis 630°C 
für jeweils 1 h in einem evakuierten Rohrofen ausgelagert [Kro05, Men06, Men06b]. Nach 
der Wärmebehandlung wurde die Oxidschicht an der Oberfläche der Proben durch Schleifen 
(Papier P1200) entfernt und die Proben elektropoliert. 
 
 
Geometrie der Prototypen 
 
Für den Nachweis der Funktionsfähigkeit des MIM-Verfahrens für NiTi-Werkstoffe und für 
die mechanische Charakterisierung wurden unterschiedliche Bauteilgeometrien hergestellt. 
 
Zugprobe
Abbildung 3.19 zeigt die Geometrie der Kavität des Spritzgusswerkzeugs zur Herstellung 
einer Flachzugprobe, die für die mechanische Charakterisierung der ohne Platzhalterwerkstof-
fe hergestellten NiTi-Proben eingesetzt wurde. Aufgrund der unterschiedlichen Probenquer-
schnitte handelt es sich bei der Zugprobe bereits um eine relativ komplexe Spritzgussgeomet-
rie, die geeignet ist, um die Maßhaltigkeit nach dem Sintern zu beurteilen. Das Werkzeug ist 
so ausgelegt, dass die Formfüllung steigend erfolgte. Dies unterstützt die homogene Formfül-
lung, da hierdurch ein Abriss oder eine Aufteilung des Massestroms zuverlässig vermieden 
wird. Am Ende des Angusses befindet sich eine zylinderförmige Kavität, in die die aus dem 
vorherigen Spritzzyklus übrige Restmasse gedrückt wird, bevor die eigentliche Formfüllung 
einsetzt. Auf diese Weise werden Inhomogenitäten im Bauteil des nächsten Spritzzyklus ver-
mieden. Zum Ausgleich der zu erwartenden Sinterschwindung wurde die Form mit einem 
Aufmaß von 15 % ausgelegt.  
 
 
 
Abbildung 3.19: Geometrie der zur Bestimmung der mechanischen Eigenschaften verwendeten Flachzugprobe.  
 
Anguss 
Sollbruchstelle 
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Fußklammer
Abbildung 3.20 zeigt eine Fußklammer, deren Funktion auf dem Ein-Wege-Effekt beruht und 
die zur Versorgung von Frakturen des Zehenknochens sowie zur Korrektur von Fehlstellun-
gen des Zehenknochens genutzt wird. Durch die Fußklammer wird eine permanente Kraft auf 
die Bruchstelle oder heraus getrennte Knochensegmente ausgeübt, wodurch das Knochen-
wachstum stimuliert und die Dauer der Knochenheilung verkürzt wird. Beidseitig der Bruch-
stelle des Zehenknochens werden zwei kleine Löcher gebohrt, in die die Enden der Fußklam-
mer gesteckt werden. Nach der Positionierung erwärmt sich die Fußklammer auf Körpertem-
peratur. Die Erwärmung bewirkt die Rückumwandlung in den Austenit, wodurch die Klam-
mer ihre ursprüngliche Form anstrebt. Da die Rückverformung unterdrückt ist, übt die Klam-
mer einen definierten Druck auf die Bruchstelle aus (Abbildung 3.20a), wodurch der Bruch 
stabilisiert und die Heilung unterstützt wird. 
 
Die Geometrie der Fußklammer richtet sich nach einer kommerziellen Fußklammer der Fa. 
DePuy [Ese04]. Auch in diesem Fall war das Werkzeug so ausgelegt, dass die Kavität stei-
gend gefüllt wurde. Im Werkzeug waren zwei Bauteilnester vorgesehen. Auf diese Weise 
werden die Randbedingungen einer industriellen Fertigung angenähert, bei der in der Regel 
durch geeignete Werkzeugauslegung mehrere Bauteile in einem Zyklus gespritzt werden 
[Ger97]. Die beiden Fußklammer-Geometrien unterscheiden sich im Öffnungswinkel. Auf 
diese Weise kann die durch die Klammer aufgebrachte Kraft variiert werden. 
 
 
 
Abbildung 3.20: Geometrie einer Fußklammer zur Korrektur von Fehlstellungen des Zehenknochens a.) Prin-
zipskizze der Funktion b.) Dimension der Kavität des Spritzgusswerkzeugs.. 
 
 
Poröse NiTi-Formkörper 
Für die Herstellung von porösen NiTi-Formkörpern über den Spritzgussprozess standen zwei 
Werkzeuge zur Verfügung, mit denen unterschiedliche Zylindergeometrien realisiert werden 
konnten (Abbildung 3.20). In einem Werkzeug der Fa. Topic, Solingen konnte ein relativ 
großer Zylinder mit einem Durchmesser von D = 12 mm und einer Länge von L = 65 mm 
hergestellt werden (Abbildung 3.20a). Ein zweites Werkzeug der Fa. DIA-Nielsen, Düren 
besaß drei Formnester, die die in Abbildung 3.20b gezeigten Abmessungen aufwiesen. Mit 
diesem Werkzeug konnte die Herstellung mehrerer Bauteile in einem Prozessschritt demons-
triert werden. Für alle Versuche wurde der Feedstock NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50 verwen-
det [Köh09]. 
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Abbildung 3.20: Geometrie der Spritzgusswerkzeuge zur Herstellung poröser NiTi-Formkörper a.) Großer 
Zylinder b.) kleine Zylinder sowie Tablette für Zellkulturversuche. 
 
 
Herstellung von Referenzproben durch Heißisostatisches Pressen (HIP) 
 
Das Heißisostatische Pressen (HIP) wurde dazu verwendet, um NiTi-Referenzproben herzu-
stellen, deren Restporosität vollständig eliminiert war. Durch die gleichzeitige Überlagerung 
von Druck und Temperatur war es möglich, auch gröbere Pulverchargen vollständig zu ver-
dichten. Die Wahl der Verfahrensparameter erfolgte in Anlehnung an die Literatur [Joh98]. 
 
Die Verdichtung des Pulvers erfolgte in Stahlkapseln (Stahl 1.4571), die einen Durchmesser 
von D = 18 mm, eine Länge von L = 70 – 100 mm sowie eine Wandstärke von 1 mm aufwie-
sen. Das Pulver wurde in die Kapsel eingefüllt und die Packungsdichte der NiTi-Pulver durch 
500 Schläge auf einem Stampfvolumeter erhöht. Die Kapseln wurden an der Zentralabteilung 
Technologie ZAT der Forschungszentrum Jülich GmbH durch Elektronenstrahlschweißen im 
Vakuum gasdicht verschlossen. Die Verdichtung erfolgte in einer mit Graphitheizelementen 
ausgestatteten HIP-Anlage der Fa. EPSI bei 1050°C und 1065°C. Höhere Temperaturen sind 
bei Einsatz von Stahl als Kapselwerkstoff aufgrund des Eutektikums Ti-Fe bei 1085°C nicht 
möglich. Die Haltezeit und der Druck waren 3 h und 100 MPa. Der Druck wurde mit Argon-
Gas (Ar 5.9) aufgebracht, das über einen Kompressor verdichtet wurde. Die Aufheiz- und 
Abkühlrate lag bei jeweils 15 K/min. Bei Temperaturen unterhalb von 600°C nimmt die Ab-
kühlrate anlagenbedingt ab und ist zudem von der Beladung der Anlage abhängig. Aus die-
sem Grund wurde die für die Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase relevante Temperaturzone rela-
tiv langsam und unkontrolliert durchlaufen. Nach der Verdichtung wurde die HIP-Kapsel und 
die ca. 300 μm breite Interdiffusionszone durch mechanische Bearbeitung entfernt. Aus den 
Halbzeugen wurden zur Bestimmung der mechanischen Eigenschaften Zugproben durch Fun-
kenerosion hergestellt. Die bei der Funkenerosion gebildete Oxidschicht an der Oberfläche 
der Proben [The04a] wurde durch elektrolytisches Polieren entfernt. 
 
 
3.4 Charakterisierungsmethoden 
Rheologische Messungen 
 
Rotationsviskosimeter 
Die rheologischen Eigenschaften der Bindersysteme BS00 – BS05 wurden mit einem Visko-
simeter der Fa. Physica (Typ MCR100) bestimmt, das nach dem Prinzip Konus-Platte arbeite-
te. Hierbei wurde das Bindersystem zwischen einem feststehenden Substrat und einer rotie-
renden Platte aufgeschmolzen, deren Durchmesser bei D = 25 mm lag. Der Abstand zwischen 
a.) b.)
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Platte und Substrat war 0,048 mm. Durch die Rotation der Platte bildet sich eine Scherspan-
nung  zwischen der Platte und dem Substrat aus, die bei Kenntnis der Scherrate  nach fol-
gender Formel in die Viskosität umgerechnet werden kann: 
m
    (3.2) 
mit  = Viskosität [Pa·s],  = Scherspannung [Pa],  = Scherrate [s-1], m = Koeffizient 
 
Bei doppelt logarithmischer Auftragung ergibt sich folgender Zusammenhang.  
 


loglog
log1

 n
m
  (3.3) 
 
Ergibt die graphische Auswertung einen linearen Verlauf mit n = 1, verhält sich das Binder-
system wie eine Newtonsche Flüssigkeit, d.h. die Viskosität bleibt bei Änderung der Scherrate 
konstant. Ist n < 1, steigt die Viskosität mit der Scherrate an. Dieses Verhalten wird als Dila-
tanz bezeichnet. Für MIM-Bindersysteme gilt in den meisten Fällen n > 1. Dieses Verhalten 
wird als Strukturviskosität bezeichnet. Erfährt das Bindersystem eine Scherkraft (z.B. beim 
Durchtritt durch die Spritzgussdüse), nimmt die Viskosität ab, wodurch die Fließfähigkeit 
verbessert und die Formfüllung erleichtert wird.  
 
Für die Messung der viskosen Eigenschaften der Bindersysteme wurde die Temperatur im 
Bereich von 145°C bis 150°C variiert. Die Auswahl der Temperatur erfolgte in Anlehnung an 
die Ergebnisse der DSC-Messungen der Bindersysteme. Die Scherrate wurde schrittweise von 
0,1 bis 1000 s-1 gesteigert und anschließend wieder kontrolliert abgesenkt. Die Messung der 
Viskosität von Feedstocks mit dem Rotationsviskosimeter ist nur bedingt möglich, da die im 
Rotationsviskosimeter erreichbaren Scherraten deutlich niedriger liegen als die in einer MIM-
Anlage auftretenden Scherraten. Dieser Zusammenhang wird durch eine einfache Abschät-
zung näher erläutert. Die Scherrate beim Durchtritt einer Flüssigkeit durch eine Düse kann 
mit folgender Formel abgeschätzt werden [Dro93, Kro05]: 
 
3
4
R
Q



    (3.4) 
mit  = Scherrate [s-1], Q = Volumenstrom [cm3/s], R = Düsenradius [mm] 
 
Mit einem Düsenradius von 3 mm und einem Volumenstrom von 30 cm3/s ergibt sich eine 
Scherrate von 1410 s-1, die deutlich oberhalb der mit dem Rotationsviskosimeter erreichbaren 
Scherraten liegt. Aus diesem Grund erfolgte die Messung der Viskosität der Feedstocks mit 
einem Kapillarviskosimeter, das die geometrischen Randbedingungen in der MIM-Anlage 
besser annähert und mit dem Scherraten in der berechneten Größenordnung erreicht werden 
können. 
 
Kapillarviskosimeter 
Zur Charakterisierung der Spritzgussmassen ohne und mit Platzhalter wurde ein Zweikanal-
Kapillarviskosimeter der Fa. Malvern (Typ RH2200) verwendet. Abbildung 3.21 zeigt das 
Messprinzip des Kapillarviskosimeters. Die Spritzgussmasse wird im Zylinder auf die Verar-
beitungstemperatur erhitzt und im Anschluss durch einen Stempel mit definierter Kraft durch 
die Kapillare gedrückt. Hierbei wird die Kraft stufenweise erhöht und so unterschiedliche, 
definierte Volumenströme durch die Kapillare erzeugt. Der Vorteil des Kapillarviskosimeters 
ist, dass die Messung auf einem ähnlichen Prinzip beruht wie der Spritzgussprozess. Aus die-
sem Grund kann relativ gut abgeschätzt werden, ob Spritzgussmassen zu einer Separation von 
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Binder und Pulver neigt und ab welchem Feststoffgehalt ein Verblocken der MIM-Anlage zu 
erwarten ist. 
 
 
Abbildung 3.21: Messprinzip des Kapillarviskosimeters [Cys11]. 
 
 
Die Viskosität  des Feedstocks ist bei dieser Messanordnung durch den Quotient aus Scher-
spannung  und Scherrate  bestimmt: 
 
                                                      

                                    (3.5) 
 
Da der Feedstock aufgrund der inneren Reibung und der Wandreibung einen Widerstand ge-
gen das Fließen ausbildet, ergibt sich in der Kapillare eine Druckdifferenz p gegenüber dem 
aufgebrachten Druck, die über ein Druckmessgerät bestimmt werden kann, das sich unmittel-
bar vor der Eintrittsöffnung der Kapillare befindet. Aus der Druckdifferenz kann über die fol-
gende Formel die Scherspannung berechnet werden, die der Feedstock beim Durchtritt durch 
die Kapillare erfährt: 
                                                    
L
pR
2

                               (3.6) 
mit R = Radius der Kapillare [m], L = Länge der Kapillare [m], p = Druckdifferenz [Pa] 
 
Aufgrund der in Abbildung 3.21 gezeigten Messanordnung ergibt sich im Eingangsbereich 
der Kapillare ein weiterer Druckverlust, da der Feedstock stark umgelenkt wird, bevor er in 
die Kapillare gelangt. Hierbei tritt zusätzlich eine elastische Deformation des Feedstocks auf, 
die ebenfalls einen Beitrag zum Druckverlust liefert. Um diese Einflüsse zu eliminieren, be-
findet sich am verwendeten Viskosimeter ein zweiter Kanal, bei dem sich anstelle der Kapil-
lare eine Düse mit vernachlässigbarer Länge L und gleichem Radius R befindet. An dieser 
Düse werden lediglich die durch die Messanordnung bewirkten Druckverluste p0 gemessen, 
so dass die korrigierte Scherspannung, die die wahren Druckverluste in der Kapillare be-
schreibt, wie folgt berechnet werden kann (sog. Bagley-Korrektur): 
 
                                       
L
ppR gemessen
korrigiert 2
)( 0                               (3.7) 
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Die Scherrate , die der Feedstock bei Durchtritt durch die Kapillare erfährt, kann bei An-
nahme eines laminaren Strömungsprofils in der Kapillare wiederum über die bereits genannte 
Formel berechnet werden: 
 
                                                             3
4
R
Q



                                             (3.8) 
mit Q = Volumenstrom [m3/s], R = Radius der Kapillare 
 
Auch in diesem Fall gilt die angegebene Formel streng genommen nur, wenn der Feedstock 
ein Newtonsches Fließverhalten besitzt, d.h. wenn ein linearer Zusammenhang zwischen der 
Scherrate und der zugehörigen Viskosität besteht. In realen Spritzgussmassen liegt in der Re-
gel ein thixotropes Verhalten vor, d.h. die Zunahme der Scherspannung wird mit steigender 
Scherrate immer geringer (scherverdünnendes Verhalten). In seltenen Fällen ist auch ein dila-
tantes Verhalten möglich. In diesem Fall ist die Zunahme der Scherspannung mit der Scherra-
te überproportional. In der sog. Rabinowitsch-Korrektur werden diese Abweichungen vom 
Newtonschen Fließverhalten berücksichtigt. Für die Korrektur wird der Logarithmus der 
Scherspannung log korr. gegen den Logarithmus der Scherrate log  aufgetragen. Im Idealfall 
ergibt sich eine Gerade der Steigung n. Der ermittelte Quotient n wird für die Berechnung der 
korrigierten Scherrate herangezogen: 
 
                                                             
n
n
korrigiert 4
13                                      (3.9) 
 
Liegt Newtonsches Fließverhalten vor (n = 1), entspricht die gemessene Scherrate der wahren 
Scherrate.  
 
In der vorliegenden Arbeit wurde die Viskosität der Feedstocks mittels der korrigierten Werte 
der Scherspannung und der Scherrate bestimmt. Für die Spritzgussmassen ohne Platzhalter 
wurde eine Kapillare mit dem Durchmesser D = 1 mm, für die Spritzgussmassen mit Platzhal-
ter eine Kapillare mit dem Durchmesser D = 2 mm verwendet. Im ersten Fall lag die maximal 
erreichbare Scherrate der Messung bei 38.400 s-1. Diese wurde bei einer Stempelgeschwin-
digkeit von 500 mm/s erreicht. Für die größere Kapillare lag die maximal erreichbare Scherra-
te bei gleicher Stempelgeschwindigkeit bei 4.800 s-1. 
 
 
Metallographie und Gefügecharakterisierung 
 
Probenpräparation
Für die Charakterisierung des Gefüges durch Lichtmikroskopie und Rasterelektronenmikro-
skopie wurden die Proben eingebettet und metallographisch präpariert. Das Einbetten erfolgte 
mit einem auf Epoxidharz basierten Einbettmittel (Araldit, Fa. Ciba). Um auch poröse Struk-
turen zuverlässig zu infiltrieren, fand das Einbetten bei einem Unterdruck von 200 mbar statt. 
Im Anschluss wurden die Proben auf einer Präparationsmaschine der Fa. Struers (Typ Abra-
min) mit SiC-Papier der Fa. Buehler bis auf eine Körnung von 4000 geschliffen sowie auf 
einem Poliertuch mit Diamantsuspensionen der Partikelgröße 9 μm, 3 μm und 1 μm poliert. 
Es folgte eine Finalpolitur mit einer SiO2-Suspension, der eine 30 %ige Wasserstoffperoxid-
Lösung zugegeben war. Letztere entfernt den bei polierten Titanoberflächen auftretenden 
Schmierfilm, der die Gefügeanalyse beeinträchtigt. Zur Darstellung des Gefüges wurde die 
polierte Titanoberfläche mit einer Ätzlösung nach Kroll (3 Vol. % Flusssäure, 30 Vol. % Sal-
petersäure) für 30 s geätzt und für 5 min in destilliertem Wasser gespült. 
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Lichtmikroskopie 
Für die lichtmikroskopische Untersuchung der Proben wurde ein Mikroskop der Fa. Olympus 
(Typ PMG3) verwendet, dessen Bilderzeugung auf dem Prinzip der inversen Auflichtmikro-
skopie beruht. Die Gefüge wurden mit einer Kamera der Fa. Jenoptik (Typ ProgRes 3008) 
digitalisiert. 
 
Rasterelektronenmikroskopie
Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) wurde dazu verwendet, die Proben hinsichtlich der 
Elementverteilung, der Topographie sowie möglicher Defekte wie Risse, Ausbrüche oder 
Poren zu untersuchen. Die Charakterisierung wurde auf einem REM der Fa. Zeiss (Typ Ult-
ra55) durchgeführt, das mit einer energiedispersiven Röntgenstrahlen-Spektroskopie (EDX) 
ausgestattet war. Die Topographie der Proben wurde bevorzugt im Sekundärelektronen-
Modus (SE-Modus), die Elementverteilung im Rückstreuelektronen-Modus (BSE-Modus) 
dargestellt. Die Röntgenfluoreszenz wurde verwendet, um über den EDX-Detektor eine quali-
tative und in einigen Fällen auch eine quantitative Elementverteilung der Probenoberfläche zu 
bestimmen. 
 
Transelektronenmikroskopie 
Die Transelektronenmikroskopie (TEM) wurde dazu verwendet, die metastabilen Ni4Ti3-
Ausscheidungen der Ni-reichen NiTi-Legierungen zu analysieren. Die Messungen wurden mit 
einem TEM der Fa. Phillips (Typ CM20) mit einer Beschleunigungsspannung von 200 keV 
an der Ruhr-Universität Bochum durchgeführt. Zur Durchführung der Messung wurden dünne 
Lamellen aus der Probe mit einem fokussierten Gallium-Ionen-Strahl (Focused Ion Beam 
FIB) herausgeschnitten. 
 
 
Partikelgrößenanalyse 
 
Die Partikelgrößenverteilung der Ausgangspulver wurde mit einer Anlage der Fa. Fritsch 
(Typ Analysette 11) gemessen. Das Messprinzip ist die Beugung eines konvergierenden La-
serstrahls an den Pulverpartikeln, die sich in Form einer verdünnten Suspension in einer 
Messküvette befinden. Um eine Sedimentation der Partikel während der Messung zu vermei-
den, wurde Ultraschall angelegt. Für die Messung der Titan- und NiTi-Pulver bestand die 
Suspension aus einer Mischung der Pulver in einer Wasser-Glycerin-Lösung. Für die NaCl-
Partikel war die Suspension ethanolbasiert. In der vorliegenden Arbeit wurden jeweils die d10, 
d50 und d90-Werte angegeben. Diese bedeuten, dass jeweils 10, 50 bzw. 90% der Partikel klei-
ner als der angegebene Wert sind. 
 
 
Messung der Dichte und der Porosität 
 
Zur Messung der Dichte nach dem Sintern sowie zur Bestimmung der Porosität und Poren-
größe beim Einsatz von Platzhalterwerkstoffen wurden folgende Methoden eingesetzt. 
 
Geometrische Dichtemessung 
Bei einfachen Probengeometrien wie Zylindern war die geometrische Dichtemessung eine 
einfache und schnelle Methode zur Ermittlung der Dichte. Hierzu wurden die Außenabmes-
sungen der Probe bestimmt, das Volumen berechnet und die Probe gewogen. Die Dichte 
ergibt sich aus dem Quotienten Masse zu Volumen. 
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Archimedes-Methode für Bauteile mit geschlossener Porosität 
Bei komplex geformten Bauteilen ist die geometrische Ermittlung des Volumens schwierig. 
In diesem Fall wurde die Dichtmessung nach dem Prinzip von Archimedes angewandt. Dieses 
basiert auf der Tatsache, dass die Auftriebskraft eines Körpers in Flüssigkeit der Gewichts-
kraft der verdrängten Flüssigkeit entspricht. Hierzu wird die Probe zuerst trocken an Luft ge-
wogen (mtrocken), später die Masse der Probe in der Flüssigkeit ermittelt (minFlüssigkeit). Um ein 
Anhaften von Luftblasen an der Oberfläche bzw. in zur Oberfläche hin offenen Poren zu ver-
meiden, wurden die Proben 1 h in der Messflüssigkeit (in der Regel entsalztes Wasser) ge-
kocht. Bei Kenntnis der Dichte der Flüssigkeit berechnet sich die Dichte der Probe nach For-
mel (3.10) zu: 
 
tflüssigkei
eitinFlüssigktrocken
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 
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                        (3.10) 
 
Bei Kenntnis der theoretischen Dichte des Bulkmaterials bulk kann aus der ermittelten Dichte 
der Probe probe einfach die geschlossene Porosität der Probe Pgeschlossen errechnet werden: 
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 [in %]                      (3.11) 
 
Archimedes-Methode für Bauteile mit offener Porosität 
Zur Dichtebestimmung von offenporösen Körpern muss das Volumen der offenen Poren bei 
der Messung berücksichtigt werden. Hierzu wird die Probe mit der Flüssigkeit vollständig 
infiltriert und die Masse der infiltrierten Probe minfiltriert bestimmt. Das Volumen des gesinter-
ten Netzwerks kann über die klassische Archimedes-Methode ermittelt werden. Das Gesamt-
volumen der Probe setzt sich zusammen aus dem Volumen des Netzwerks und dem Volumen 
der Poren: 
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Da das Gesamtvolumen Vgesamt der Quotient aus der Masse der Probe im trockenen Zustand 
mtrocken und der Dichte der Probe probe ist, ergibt sich: 
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             (3.13) 
 
Mögliche Fehlerquellen bei der Messung von minfiltriert sind eine unvollständige Infiltration der 
Poren mit der Flüssigkeit, ein Verdampfen der Flüssigkeit bei der Messung sowie eine Benet-
zung der Probenoberfläche mit der Flüssigkeit. 
 
Quecksilberporosimetrie 
Zur Bestimmung der Porengrößengrößenverteilung der offenporösen Proben wurde die 
Quecksilberporosimetrie eingesetzt. Die Messungen wurden am belgischen Forschungszent-
rum VITO mit einem Gerät der Fa. ThermoScientific (Typ Pascal 240) durchgeführt, das mit 
einem Niederdruckaufsatz ausgestattet war. Auf diese Weise konnte bei der Messung ein Po-
rengrößenbereich von 6 nm bis 900 μm abgedeckt werden. Das Quecksilber wird mit einem 
definierten Druck in die Poren des Probenkörpers gepresst. In der Washburn-Gleichung (3.14) 
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wird unter Annahme runder Kapillaren der Zusammenhang zwischen Druck p und Kapillarra-
dius Rk wie folgt beschrieben: 
 
k
s
k R
p  cos2                        (3.14) 
 
In die Gleichung fließen die Oberflächenspannung des Quecksilbers s sowie der Benet-
zungswinkel des Quecksilbers auf der Probenoberfläche  ein. Bei der Messung wird der 
Druck kontinuierlich gesteigert und aus dem in die Probe eindringenden Volumen des Queck-
silbers auf die Porengrößenverteilung zurückgeschlossen. 
 
 
Chemische Analyse 
 
Die chemische Analyse der Sauerstoff-, Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte der Proben wurde 
am Zentralinstitut Chemie (ZCH) der Forschungszentrum Jülich GmbH durchgeführt. Der 
Sauerstoff- und Stickstoffgehalt wurde mit dem Analysegerät der Fa. LECO (Typ TC-436) 
ermittelt. Das Messprinzip war die Heißextraktion im Heliumgasstrom mit anschließender 
Messung der Wärmeleitfähigkeit (Stickstoffgehalt) bzw. Infrarot-Spektroskopie (Sauerstoff-
gehalt). Der absolute Messfehler bei dieser Methode lag bei maximal  0,04 Gew. %. Der 
Kohlenstoffgehalt wurde mit einem Analysegerät der Fa. LECO (Typ CS-344) durch Infrarot-
Spektroskopie nach Verbrennung im Sauerstoff-Strom bestimmt. Der absolute Messfehler lag 
bei maximal  0,02 Gew. %. 
 
 
Differentielle Thermoanalyse und Thermogravimetrie (DTA/TGA) 
 
Die Zersetzung des Platzhalterwerkstoffs Ammoniumhydrogenkarbonat sowie die thermische 
Zersetzung der Feedstock-Komponenten wurden durch eine Differentielle Thermoanalyse in 
Verbindung mit Thermogravimetrie (DTA/TG) charakterisiert. Zur Anwendung kam eine 
Thermowaage der Fa. Netzsch (Typ STA409C). Zur Analyse wird die Probe in einen Tiegel 
(D = 6 mm, H = 10 mm) gefüllt und mit konstanter Heizrate im Argon-Strom erhitzt. Gemes-
sen wurde die Massenänderung mittels einer thermostatisch arbeitenden Präzisionswaage 
(Thermogravimetrie TG), die Rate der Massenänderung bezogen auf die Ausgangsmasse 
(Differentielle Thermogravimetrie DTG) sowie die Energiebilanz beim Aufheizen im Ver-
gleich zu einer inerten Referenzprobe aus -Al2O3. Im Falle einer endothermen Reaktion 
(z.B. Schmelzprozess) weist die Energiebilanz einen positiven Wert auf, im Falle einer 
exothermen Reaktion (z.B. Zersetzungsreaktion) einen negativen Wert. 
 
 
Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC) 
 
Die dynamische Differenzkalorimetrie (Differential Scanning Calometry DSC) wurde zur 
Bestimmung der Schmelzpunkte der in den Spritzgussmassen verwendeten Polymere [Cys11] 
sowie zur Bestimmung der Umwandlungstemperaturen von NiTi-Werkstoffen [Kro05, 
Men06, Men08, Köh09] verwendet. Hierfür stand an der Ruhr-Universität Bochum eine An-
lage der Fa. TA Instruments (Typ 2920 MDSC) zur Verfügung. Für die Messung wurde eine 
Probenmenge von ca. 100 mg abgetrennt und mit einer Aufheizrate von 10 K/min in einem 
Al-Tiegel aufgeheizt bzw. abgekühlt. Die Messung der Schmelzpunkte der Polymere wurde 
im Temperaturbereich 20 bis 200°C durchgeführt. Die Messung der Umwandlungstemperatu-
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ren der NiTi-Werkstoffe erfolgte im Temperaturbereich – 100°C bis + 150°C. Bei der Pro-
benpräparation ist darauf zu achten, dass die mechanische Bearbeitung der NiTi-Proben mit 
niedrigen Kräften erfolgt. Eine erhöhte Versetzungsdichte kann im ungünstigen Fall zu einer 
Änderung der Phasenumwandlungstemperaturen führen. Bei der DSC wird der Wärmestrom 
von bzw. zur Probe im Vergleich zum Wärmestrom einer leeren Messzelle bestimmt. Im An-
schluss wird der massebezogene Wärmestrom über die Temperatur aufgetragen und die Um-
wandlungstemperaturen durch die Tangentenmethode graphisch ermittelt.  
 
 
Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften 
 
Hochporöse, Last tragende Titan-Implantate werden bevorzugt auf Druck belastet. Aus die-
sem Grund wurden die mechanischen Eigenschaften der in dieser Arbeit hergestellten porösen 
Titan-Formkörper bevorzugt im Druckversuch charakterisiert. Ergänzend wurden an Titan-
pulver-Platzhalter-Presskörpern Biegeversuche zur Bestimmung der Grünfestigkeit durchge-
führt. Die Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften der pulvermetallurgisch herge-
stellten NiTi-Proben erfolgte im Zugversuch. Hochporöse NiTi-Werkstoffe wurden wiederum 
im Druckversuch getestet. 
 
Biegeversuche zur Ermittlung der Grünfestigkeit von Titanpulver-Platzhalter-Presskörpern
Die Biegefestigkeit von Titanpulver-Ammoniumhydrogenkarbonat-Presskörpern wurde im 3-
Punkt-Biegeversuch unter Berücksichtigung der Norm ISO 3995 durchgeführt [Lap05]. Die 
Geometrie der Biegestäbchen war 55,2 x 10,2 x 5 mm. Ein Teil der Biegeversuche wurden 
unmittelbar nach dem Pressen der Stäbchen durchgeführt. Zusätzlich wurden Biegestäbchen 
vor dem Test bis zu 10 Tage an Luft bei Raumtemperatur ausgelagert. Untersucht wurde die 
Abnahme der Biegefestigkeit durch eine bereits bei Raumtemperatur nachweisbare Platzhal-
terzersetzung. Die Versuche wurden durch eine Bestimmung der Masseänderung in Abhän-
gigkeit von der Auslagerungsdauer ergänzt. 
 
Statische Druckversuche 
Bei allen durchgeführten Druckversuchen wurde darauf geachtet, dass das in der DIN 50106 
für Druckproben festgelegte Durchmesser-Höhe-Verhältnis von 1  H0/D0  2 eingehalten 
wurde. Zur Ermittlung der Druckfestigkeit des hochporösen Titans wurden zylindrische Pro-
benkörper (D = 6 mm, H = 9 mm) über die Funkenerosion aus endgesinterten Halbzeugen 
herausgetrennt [Sch07, Sch09]. Die Halbzeuge waren durch uniaxiales sowie kaltisostatisches 
Pressen hergestellt. Die Probenentnahme erfolgte in und senkrecht zur Pressrichtung. Um den 
Einfluss der Sintertemperatur auf die Druckfestigkeit zu bestimmen, waren die Halbzeuge bei 
1200°C, 1300°C und 1400°C gesintert. Die Haltezeit wurde zu 1 und 3 h variiert. Von jedem 
Parametersatz wurden jeweils 5 Probekörper getestet. Die Makroporen waren im Bereich 125 
– 250 μm sowie 355 – 500 μm, die Porosität betrug 45, 60 und 70%. Die statischen Druckver-
suche erfolgten mit einer elektromechanischen Universalprüfmaschine der Fa. Zwick (Typ 
1387) mit einer Vorschubgeschwindigkeit von 0.5 mm/min. Die Stauchung der Proben wurde 
über induktive Wegaufnehmer gemessen, die auf den Druckplatten auflagen. Der Kraftverlauf 
wurde mit einer Kraftmessdose (Fmax = 50 kN) aufgezeichnet. Die Versuche wurden bis zu 
einer Deformation von 50 % durchgeführt. Der E-Modul, die Dehngrenze d0.2 sowie die 
Druckfestigkeit 40 wurden aus den Spannungs-Dehnungskurven graphisch ermittelt. In ei-
nem zusätzlichen Versuch wurde das Verformungsverhalten des Gefüges in-situ durch Ras-
terelektronenmikroskopie charakterisiert. 
 
An den porösen NiTi-Formkörpern wurden bei einer über eine Klimakammer eingestellten 
Temperatur von 37°C statische Druckversuche an einer Prüfmaschine Instron-8801 durchge-
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führt [Köh09, Köh11, Bra11]. Die Proben wurden aus warmgepressten Halbzeugen durch 
Funkenerosion herausgeschnitten und wiesen einen Durchmesser von D = 7 mm und eine 
Höhe von H = 8 mm auf. Nach der Funkenerosion wurden die Stirnflächen der Proben plan-
geschliffen. Zuerst wurden weggeregelte Be- und Entlastungszyklen bis zu einer maximalen 
Stauchung von 50% mit einer Verformungsrate von 0.5 mm/min durchgeführt. Zum Ver-
gleich wurde der Test auch an einer über das MIM-Verfahren hergestellten Ti-Proben mit 
Porositäten von 50% und 60% durchgeführt. Im Anschluss wurde eine detaillierte Studie 
durchgeführt, um die Anteile der pseudoelastischen Verformung und der irreversiblen plasti-
schen Verformung zu ermitteln. Hierfür wurden die 51% porösen NiTi-Proben bis 4% und 
16% gestaucht. Die Messungen wurden auch verwendet, um den Anteil I.) der reversibel ab-
sorbierten Energie Erev. in Folge elastischer Verformung, II.) der irreversibel dissipierten 
Energie Ediss. in Folge der Phasenumwandlung sowie III.) der irreversibel absorbierten Ener-
gie Eplast. aufgrund von plastischer Verformung zu bestimmen. Die gesamte absorbierte Ener-
gie Eabs. ist die Summe aus Ediss. und Eplast.. 
 
Dynamische Druckversuche 
Eine relativ einfache und schnelle Möglichkeit, das Ermüdungsverhalten von porösen Implan-
taten zu charakterisieren, sind Versuche in einem kraftgeregelten Zug-Druckpulser (Schenck 
PHG N). Die Durchführung der dynamischen Versuche erfolgte am Institut für Werkstoffan-
wendungen im Maschinenbau (IWM) der RWTH Aachen. In der vorliegenden Arbeit wurden 
funkenerodierte Ti-Zylinder (D = 10 mm, H = 15 mm) mit einer Porengröße von 125 – 250 
μm sowie 355 – 500 μm und einer Porosität von 60 % einer sinusförmigen Druck-
Schwellbelastung mit einer Frequenz von 50 Hz unterzogen [Sch07, Sch09]. Das Verhältnis 
zwischen minimaler und maximaler Belastung R = min/max lag einheitlich bei 0,1. Die ma-
ximale Belastung max wurde zwischen 40 und 87,5% der d0,2-Dehngrenze variiert, die vor-
her im statischen Druckversuch ermittelt wurde. Die dynamischen Belastungstests wurden 
jeweils bis maximal 4,3 Millionen Belastungszyklen durchgeführt und danach die Proben 
ausgebaut. Nach dem Versuch wurde die bleibende plastische Verformung der Prüfkörper in 
Abhängigkeit von der aufgebrachten Last mit einem Messschieber bestimmt. 
 
In gleicher Weise wurden auch NiTi-Zylinder (D = 7 mm, H = 8 mm) mit einer Porosität von 
60 % und einer Porengröße im Bereich von 355 – 500 μm, die aus dem Feedstock NiTi-
Nan07-BS00-NaCl02-60 hergestellt waren, dynamisch getestet. Eine weitere Variable war der 
Ausscheidungszustand der Ni4Ti3-Phase. Jeweils 8 Proben wurden im gesinterten Zustand, 
jeweils 8 Proben im lösungsgeglühten Zustand (wärmebehandelt bei 900°C, 1 h, anschließend 
abgeschreckt) weitere 8 Proben im lösungsgeglühten und ausgelagerten Zustand (900°C, 1 h, 
Abschrecken, 450°C, 1 h) getestet. Die für die dynamischen Tests gewählte Belastung wurde 
in Abhängigkeit von der in den statischen Druckversuchen ermittelten 0,2%-Dehngrenzed0,2 
gewählt. Es erfolgte eine Belastung mit 40, 60, 80 und 150 % von d0,2. Nach dem Ausbau 
der Proben wurde die bleibende plastische Verformung der Proben ermittelt. 
 
Zusätzlich zu den dynamischen Tests bei einer Belastung im Bereich der 0,2%-Dehngrenze 
wurde die Ermüdung der Pseudoelastizität an 51% porösen NiTi-Proben durch dehnungskon-
trollierte Ermüdungstests charakterisiert [Köh09, Köh11, Bra11]. Die Messungen wurden an 
einer Prüfmaschine der Fa. Instron (Typ Instron-8801) in einer Klimakammer bei 37°C 
durchgeführt. Ein Belastungs-/Entlastungszyklus bis zu einer Stauchung von 4% wurde mit 
einer Deformationsgeschwindigkeit von 0,5 mm/min durchgeführt. Danach wurde der Zyklus 
mit einer Frequenz von 1 Hz (Deformationsgeschwindigkeit 43 mm/min) 230.000mal wieder-
holt. In ähnlicher Weise wurde eine Probe getestet, die bis zu einer Stauchung von 16 % vor-
verformt war. Hier wurde der Test aufgrund der starken Schädigung der Probe bereits nach 
900 Zyklen beendet. 
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Zyklische Biegeversuche an Zahnimplantat-Prototypen
Neben den Standardmethoden zur Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften gibt es 
für jede Implantatgeometrie in der Regel einen spezifischen Belastungstest. Um die Dauerfes-
tigkeit der beiden Zahnimplantat-Prototypen nachzuweisen, wurde ein dynamischer Belas-
tungstest in Anlehnung an die Norm ISO 14801 durchgeführt. Die Ermüdungsversuche er-
folgten beim Projektpartner Thommen Medical AG in einer servohydraulischen Universal-
prüfmaschine der Fa. Walter & Bai (Typ LFV 2PA). Für den Test wurde das Implantat in 
Araldit eingebettet und unter einem Winkel von 30° dynamisch belastet (Abbildung 3.22). 
Um eine fortschreitende Knochenresorption zu simulieren, wurde das Implantat so eingebet-
tet, dass die oberen 3 mm der porösen Beschichtung freistanden und so nicht durch die Ein-
bettmasse abgestützt waren. Die Krafteinleitung erfolgte über einen Stempel direkt auf den 
Kopf des dichten Titan-Kerns. In der Norm ISO 14801 wird streng genommen eine Kraftein-
leitung über eine Kugelkonstruktion gefordert, die durch eine Steckverbindung im Innen-
sechskant des Zahnimplantats fixiert wird. Bei den vorliegenden Implantat-Prototypen wurde 
auf die Fertigung des Innensechskants aufgrund des hohen fertigungstechnischen Aufwands 
verzichtet, so dass eine Fixierung der Kugel gemäß der Norm nicht möglich war. Die dynami-
sche Belastung der Prototypen erfolgte in einer 0,9 %igen Kochsalzlösung bei einer Tempera-
tur von 37°C. Die Implantate wurden bis zu 2 Millionen Mal mit einer sinusförmigen Fre-
quenz von 2 Hz und einer Last von 200 bzw. 300 N belastet. Die Last simuliert typische Kräf-
te, die beim Kauen an den Backenzähnen auftreten können. Ein Zahnimplantat erfüllt die 
Norm ISO 14801, wenn es die 2 Millionen Lastzyklen ohne Schädigung übersteht. Im An-
schluss an die dynamische Prüfung erfolgte eine metallographische Nachuntersuchung des 
Gefüges. 
 
Abbildung 3.22: Schematischer Aufbau des Ermüdungstests für Zahnimplantate nach ISO 14801.  
 
 
Statische Zugversuche 
Zur Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften sowie der Formgedächtniseffekte der 
NiTi-Proben wurden statische Zugversuche an Flachzugproben durchgeführt. Die Probenge-
ometrie war an die im Sonderforschungsbereich SFB459 „Formgedächtnistechnik“ übliche 
Probengeometrie angenähert (Abbildung 3.23). Die über das HIP-Verfahren mit anschließen-
der Funkenerosion hergestellten Zugproben wurden in der entsprechenden Geometrie gefer-
tigt. Bei den über das MIM-Verfahren hergestellten Zugproben lagen größere Abmessungen 
vor, da die Sinterschwindung geringer als erwartet war. In diesem Fall wurde der Probenhalter 
in der Zugprüfmaschine an die Endmaße der MIM-Zugproben angepasst. Die Zugversuche 
wurden an Zugprüfmaschinen der Fa. Zwick (Typ 1387 und 1470) durchgeführt. Die Kraft-
messung erfolgte über eine 20kN-Kraftmessdose, die am oberen Stempel angebracht war. Die 
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Dehnung wurde über einen Dehnungsextensometer bestimmt, der direkt auf der Probe ange-
bracht war. Die Zugversuche wurden einheitlich mit einer Verformungsrate von 0,5 mm/min 
durchgeführt. Eine Klimakammer ermöglichte die definierte Einstellung der Prüftemperatur 
im Bereich von – 50°C bis 150°C. 
 
 
Abbildung 3.23: Geometrie der NiTi-Flachzugproben, hergestellt durch Funkenerosion aus HIP-Halbzeugen, 
Dicke 2 mm. 
 
 
Zyklische Zugversuche 
Um die funktionelle Ermüdung der pseudoelastischen Eigenschaften von MIM-Zugproben zu 
untersuchen, wurden Proben in den obengenannten Abmessungen im Zugschwellbereich zyk-
lisch belastet. Die Be- und Entlastung erfolgte mit einer Verformungsrate von 0,1 mm/min. 
Die Tests wurden bei unterschiedlichen Temperaturen im Bereich von 20 – 40°C an den 
obengenannten Zugprüfmaschinen durchgeführt. Die maximale Zyklenzahl war 50. 
 
 
Zellkulturversuche 
 
Für eine erste Einschätzung der biologischen Verträglichkeit von Implantatwerkstoffen wer-
den in der Regel Zellkulturversuche durchgeführt. Hierbei werden isolierte Zellen außerhalb 
des lebenden Organismus in einem Nährmedium auf dem Implantatwerkstoff kultiviert und 
das Zellverhalten nach einer definierten Expositionsrate analysiert (sog. in vitro Versuche). 
Für die Zellbesiedlung sind sowohl die Oberflächenmorphologie (z.B. Oberflächenrauhigkeit) 
als auch die Freisetzung von Substanzen aus dem Werkstoff (z.B. Abgabe von Ionen) sowie 
elektrochemische Wechselwirkungen an der Grenzfläche von großer Bedeutung. Im günstigen 
Fall kommt es zu einer Adhäsion der Zellen mit nachfolgender Vermehrung auf der Werk-
stoffoberfläche. Überwiegen zelltoxische Einflüsse, sterben die Zellen im Versuchsverlauf ab. 
Die in dieser Arbeit dargestellten Zellkulturversuche an porösen Titan- und NiTi-Proben wur-
den in entsprechender Weise von den Kollegen am Universitätsklinikum Bergmannsheil der 
Ruhr-Universität Bochum durchgeführt. 
 
Als Zelltyp für die in vitro Versuche wurden humane mesenchymale Stammzellen (human 
mesenchymal stem cell hMSC) ausgewählt, die z.B. aus dem Knochenmark entnommen wer-
den können. MSCs sind multipotent, selbst replizierend und können in verschiedene Gewebe-
arten wie Knochenzellen (Osteoblasten) oder Bindegewebszellen (Fibroblasten) differenzie-
ren. Eine Differenzierung in Knochenzellen ist ein maßgeblicher Schritt bei der Bildung neuer 
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Knochensubstanz [Hay92, Pit99]. Aus diesem Grund haben hMSCs eine große Attraktivität 
für Zellkulturexperimente auf porösen Implantatwerkstoffen.  
 
Die Zellkulturversuche wurden unter Berücksichtigung der Norm EN ISO 10993 
durchgeführt. 1 ml der jeweiligen Zellsuspension (Anzahl der Zellen ca. 4 x 104 MSC) wurde 
in einer Nährlösung auf der Oberfläche der porösen Titan- bzw. NiTi-Proben kultiviert. Die 
Proben hatten einen Durchmesser von D = 11 mm und eine Höhe im Bereich von H = 1,5 – 
2,0 mm. Für die Versuche wurde die Porengröße durch geeignete Fraktionierung des 
Platzhalters in den Bereichen 63 – 125 μm, 125 – 250 μm und 355 – 500 μm variiert. Alle in 
dieser Arbeiten dargestellten Ergebnisse wurden an Proben im Zustand „as-sintered“ erzielt. 
Die Porosität lag jeweils bei ca. 60 %. Für jeden Parametersatz wurden für die Signifikanz der 
Ergebnisse mindestens 10 Proben verwendet. Vor den Zellkultuversuchen wurden alle Proben 
in einem Autoklaven bei 121°C in Wasserdampf bei Vorliegen eines Überdrucks sterilisiert. 
Im Anschluss wurden die Proben in einer Petrischale in den Kavitäten einer Zellkulturplatte 
positioniert. Nach einer Inkubationszeit von 24 h, 48 h, 8 Tage und 20 Tage unter den für 
diesen Zelltyp üblichen Zellkulturbedingungen (37°C, 95% Luftfeuchtigkeit, 5% CO2), wurde 
die Zellbesiedlung der Implantatoberfläche durch Fluoreszenzmikroskopie analysiert. Hierzu 
wurden die Zellen mit einem Fluoreszenzfarbstoff eingefärbt und dieser durch Licht der 
Wellenlänge  = 494 nm angeregt. Lebende Zellen erscheinen durch die Bildung des 
Farbstoffs Calcein-AM grün, avitale Zellen durch Bildung des Farbstoffs Prodiumiodid rot. 
Der Anteil lebender und abgestorbener Zellen wurde durch Bildanalyse ermittelt. Um die 
Besiedlung der inneren Porenwände von porösen Titan- bzw. NiTi-Proben nachzuweisen, 
wurden die Proben an einer gesägten Sollbruchstelle gebrochen. Bei den NiTi-Proben wurde 
zusätzlich die Freisetzung von Ni-Ionen in das Zellkulturmedium mittels 
Atomabsorptionsspektroskopie AAS bestimmt. 
 
Die Zellkulturexperimente liefern Anhaltspunkte über die Biokompatibilität der porösen 
Titan- bzw. NiTi-Werkstoffe hinsichtlich der Anhaftung und der Überlebensrate der Zellen 
unter Berücksichtung materialspezifischer Kenngrößen wie Fremdphasen, Verunreinigungen 
oder Oberflächenbeschaffenheit der Sinterstege. Zellkulturtests liefern hingegen keine 
Aussage über die spätere funktionelle Bindung zwischen Implantat und menschlichem 
Knochen. 
 
Einwachsen des Knochens im Tierversuch 
Zum Nachweis der Osseointegration wurden poröse Titanzylinder (Porosität 60%, Porengröße 
100 – 700 μm) mit einem Durchmesser von D = 5 mm und einer Höhe von H = 10 mm in den 
Oberschenkelknochen von Hunden implantiert und das Einwachsen des Knochens in das po-
röse Implantat nach 4 und 12 Wochen untersucht. Die Versuche wurden in Auftrag der Fa. 
Synthes an der McGill University, Montreal, Kanada durchgeführt [Ste05] und sind in dieser 
Arbeit der Vollständigkeit halber gezeigt. 
 
 
Korrosion 
 
An porösen NiTi-Proben (60% Porosität, Porengröße 355 – 500 μm) wurden am Klinikum 
Bergmannsheil der Ruhr-Universität Bochum Korrosionsexperimente in Anlehnung an die 
Norm EN ISO 10271:200 (Korrosionsprüfverfahren für dentale metallische Werkstoffe) 
durchgeführt. Die für das Korrosionsverhalten charakteristische Stromdichte-Potential-Kurve 
wurde in einer physiologischen Kochsalzlösung (0,9% NaCl-Lösung, pH = 7,4, T = 23°C) mit 
dem Ziel gemessen, das Durchbruchspotential im Vergleich zu etablierten Implantatwerkstof-
fen zu ermitteln. In der Korrosionsapparatur wurde die poröse NiTi-Probe als Arbeitselektro-
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de geschaltet. Die Kontaktierung der Probe erfolgte über einen Kohlenstoff-Leitkleber. Als 
Gegenelektrode diente eine Platin-Elektrode, als Referenzelektrode eine Ag/AgCl-Elektrode 
in 3M KCl-Lösung. Bei der Messung wurde eine Potentialrampe von 0 bis 2 V mit einer Ge-
schwindigkeit von 1 mV/s durchfahren. Ermittelt wurden der Passivstrom I sowie das Durch-
bruchspotential ED. Eine Angabe der Passivstromdichte ist bei den porösen NiTi-Proben nur 
bedingt möglich, da die spezifische Oberfläche der Probe nicht bekannt war. Als Referenz 
dienten schmelzmetallurgisch hergestelltes, dichtes NiTi sowie nach der Platzhaltermethode 
hergestelltes, poröses Ti-6Al-4V (60% Porosität, Porengröße 355 – 500 μm). 
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4. Pulvermetallurgie von porösem Titan 
 
In der vorliegenden Arbeit wurden zwei Methoden entwickelt, um hochporöse, endkonturna-
he Titanformkörper herzustellen, die Bearbeitung von gepressten Halbzeugen im ungesinter-
ten Zustand (Grünbearbeitung) mit anschließender Sinterung sowie der Spritzgussprozess 
(Metal Injection Moulding MIM). Zur Einstellung einer definierten Porosität wurden in bei-
den Fällen geeignete Platzhalter eingesetzt. Im Folgenden werden die wesentlichen Verfah-
rensschritte zur reproduzierbaren Herstellung von Implantaten detailliert untersucht, das Po-
tential beider Methoden anhand von Prototypen aufgezeigt sowie die spezifischen Eigenschaf-
ten anwendungsnah charakterisiert. 
 
 
4.1 Optimierung der Grünbearbeitung von Presskörpern 
 
Eine wichtige Voraussetzung, um ungesinterte Pulverpresskörper mechanisch bearbeiten zu 
können, ist eine ausreichende Stabilität. Um diese Randbedingung zu erfüllen, werden in der 
Pulvermetallurgie beim Pressen in der Regel organische Presshilfsmittel und Binder zugege-
ben. Nachteilig erhöhen diese aber auch das Risiko, dass die mechanischen Eigenschaften der 
gesinterten Bauteile durch Rückstände der Binderkomponenten (meist Kohlenstoff und Sau-
erstoff) beeinträchtigt werden. Dies gilt insbesondere für Titanwerkstoffe, die eine hohe Affi-
nität zu Kohlenstoff und Sauerstoff aufweisen. Aus diesem Grund wurde im Folgenden unter-
sucht, ob der Platzhalter neben seiner Funktion als Porenformer auch die Aufgabe als Press-
hilfsmittel und Binder übernehmen kann. 
 
 
Einfluss des Platzhalters auf das Verdichtungsverhalten 
Abbildung 4.1 zeigt die Ergebnisse einer Studie zum Pressen von Titanpulver-Platzhalter-
Mischungen, bei der sowohl die Presskraft als auch der Platzhaltergehalt gezielt variiert wur-
de. Zum Vergleich wurden auch die reinen Ausgangspulver ohne Zugabe von Presshilfsmit-
teln verdichtet. 
 
 
  
Abbildung 4.1: a.) Verdichtungskurven von Presskörpern aus Titan-Ammoniumhydrogenkarbonat-
Pulvermischungen, sowie von Presskörpern aus den Einzelpulvern b.) Ausstoßspannungen von Presskörpern aus 
Titan-Platzhalter-Mischungen-, sowie aus den Einzelpulvern, Angabe des Platzhalter-Gehalts in Vol. %, (Titan-
pulver Ti-GfE02, Platzhalterfraktion AHC03, 355 – 500 μm) [Lap04, Lap05]. 
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Es zeigte sich, dass die Verpressbarkeit des Ammoniumhydrogenkarbonats deutlich besser ist 
als die Verpressbarkeit des reinen Titanpulvers (Abbildung 4.1a). Bereits bei einem Press-
druck von 300 MPa liegt die relative Dichte der reinen Ammoniumhydrogenkarbonat-
Presskörper bei über 90 % der theoretischen Dichte. Infolge ist es nicht überraschend, dass bei 
Titanpulver-Platzhalter-Mischungen die Pressdichte bei vorgegebenem Pressdruck mit stei-
gendem Platzhalteranteil zunimmt. Gleichzeitig hat der Platzhalter auch eine schmierende 
Wirkung. Bei Gehalten von mehr als 50 Vol. % bewirkt der Platzhalter eine Reduzierung der 
Ausstoßspannung, wodurch beim Entformen das Risiko der Schädigung des Presskörpers 
durch Rissbildung infolge zu hoher Wandreibung minimiert wird. 
 
Trotz der schmierenden Wirkung des Platzhalters ist beim uniaxialen Pressen von Pulver-
Platzhalter-Mischungen das Verhältnis Höhe/Durchmesser limitiert, da mit dem Verhältnis 
zunehmende Dichtegradienten im Bauteil zu einem Verzug beim Sintern führen können. Bei 
der in der Arbeit verwendeten zylindrischen Pressform mit dem Durchmesser 60 mm lag das 
verwendete Verhältnis Höhe/Durchmesser bei max. 1:2, bei der Pressform mit Durchmesser 
18 mm wurde es auf 2:3 erhöht. Um Bauteile mit einem Höhe/Durchmesser-Verhältnis > 1 
herstellen zu können, bietet sich als Alternative das kaltisostatische Pressen (KIP) an. Da bei 
dieser Verdichtungsform die Wandreibung weitgehend entfällt, können bei gleichem Press-
druck um ca. 10 % höhere Gründichten erreicht werden. Um das Potential des KIP-
Verfahrens nachzuweisen, wurde durch kaltisostatisches Pressen ein Formkörper mit einer 
Höhe von 80 mm und einem Durchmesser von 60 mm (Verhältnis 4:3) aus einer Mischung 
Titanpulver mit 70 Vol. % Ammoniumhydrogenkarbonat (Fraktion AHC03, 355 – 500 μm) 
hergestellt, der erfolgreich gesintert werden konnte [Bra01]. Kaltisostatisch gepresste Proben 
zeigen den Nachteil, dass ihre Konturtreue nach dem Pressen relativ schlecht ist, so dass die 
schädigungsfreie Einspannung der Presskörper bei der Grünbearbeitung einen deutlich größe-
ren Aufwand erfordert als bei uniaxial gepressten Halbzeugen. 
 
 
Festigkeit Grünkörper 
 
Die Pressdichte allein sagt wenig über die Stabilität und die maschinelle Bearbeitbarkeit von 
Presskörpern im Grünzustand aus. Aus diesem Grund wurde zusätzlich die Festigkeit uniaxial 
gepresster Probekörper aus Titanpulver-Platzhalter-Mischungen im ungesinterten Zustand 
(sog. Grünfestigkeit) untersucht und mit der Festigkeit von Presskörpern aus den reinen Aus-
gangspulvern verglichen [Lap04, Lap05]. Abbildung 4.2 zeigt eine Übersicht der ermittelten 
Biegefestigkeiten in Abhängigkeit von Platzhalteranteil und Pressdruck. Trotz der guten Ver-
pressbarkeit zeigten Presskörper aus reinem Ammoniumhydrogenkarbonat die geringsten 
Festigkeiten, was auf die Sprödigkeit des Platzhalterwerkstoffs zurückzuführen ist. Entspre-
chend nimmt auch die Grünfestigkeit von Titanpulver-Platzhalter-Presskörpern mit zuneh-
mendem Platzhalteranteil ab. Zur Realisierung der Prototypen wurden für die Herstellung der 
Halbzeuge Pressdrücke im Bereich von 350 – 400 MPa gewählt. Bei einem Platzhaltergehalt 
von 70 Vol. % ergab sich eine Grünfestigkeit von 3 – 4 MPa, die für die Einspannung der 
Halbzeuge und die nachfolgende mechanische Bearbeitung im Grünzustand ausreichend war. 
Auf höhere Pressdrücke wurde verzichtet, da sich beim Auspressen vermutlich aufgrund der 
mit dem Pressdruck steigenden elastischen Rückfederung bereits vereinzelt Risse in den 
Halbzeugen bildeten.  
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Abbildung 4.2: Einfluss des Platzhaltergehalts und des Pressdrucks auf die Biegefestigkeit der Grünkörper, 
(Titanpulver Ti-GfE02, Platzhalter AHC03, Fraktion 355 – 500 μm) [Lap04]. 
 
 
Die Grünfestigkeit von Titanpulver-Platzhalter-Presskörpern wird davon bestimmt, ob die 
Anzahl der Partikelkontakte Titan-Titan, Titan-Platzhalter oder Platzhalter-Platzhalter über-
wiegt. Bei der Verdichtung bilden sich durch die mikroplastische Deformation der Oberflä-
chen der irregulär geformten Titanpartikel relativ stabile Verbindungen an den Grenzflächen 
benachbarter Partikel aus, die im Wesentlichen für die Stabilität der gepressten Grünkörper 
verantwortlich sind. Im Gegensatz dazu ist die Bindung von benachbarten Platzhalterpartikeln 
aufgrund der Sprödigkeit des Ammoniumhydrogenkarbonats relativ schwach, so dass diese 
Kontaktstellen nur geringfügig zur Stabilität des Grünkörpers beitragen. Direkte Kontakte 
Titan-Platzhalter liegen in ihrer Stabilität zwischen den beiden obengenannten Bindungsarten. 
Durch theoretische Überlegungen kann gezeigt werden, dass mit steigendem Verhältnis der 
Partikelgrößen Platzhalter/Titan die Wahrscheinlichkeit von Titan-Titan-Kontakten zunimmt 
[Lap05]. Bei der Verwendung grober Platzhalterfraktionen (z.B. AHC03, 355 – 500 μm) wer-
den für die Verdichtung zwar höhere Kräfte benötigt, jedoch ergeben sich aufgrund der deut-
lichen Zunahme an Titan-Titan-Kontakten im Vergleich zu feinen Platzhalterchargen (z.B. 
AHC01, 63 – 125 μm) bei gleichem Platzhalteranteil eine höhere Grünfestigkeit und somit 
eine bessere Handhabbarkeit bei der Grünbearbeitung. Auch beim nachfolgenden Sinterpro-
zess ist eine bessere Versinterung der Titanpartikel und somit die Ausbildung eines stabileren 
Netzwerks zu erwarten.
 
Bei größeren Halbzeug- und Bauteildimensionen kann es möglich sein, dass die Grünfestig-
keit der Halbzeuge von 3 – 4 MPa für die mechanische Bearbeitung nicht mehr ausreicht. 
Weiterhin besteht das Risiko, dass die Bauteile nach der Platzhalterentfernung ihre Form un-
ter dem Eigengewicht verlieren, bevor die Stabilisierung des Netzwerks durch Sinterprozesse 
einsetzt. In diesem Fall besteht die Option, bei der Formgebung zusätzliche organische Binder 
(z.B. Polyvinylalkohol PVA) einzusetzen, auch wenn dadurch nach dem Sintern höhere Ver-
unreinigungsgehalte in Kauf genommen werden müssen. 
 
 
Zersetzung des Platzhalters Ammoniumhydrogenkarbonat 
 
Die Zersetzung des Platzhalters Ammoniumhydrogenkarbonat wurde mittels Differential-
thermoanalyse DTA sowie Thermogravimetrie TGA an einer Pulverschüttung untersucht. Die 
DTA-Messung bestätigt den endothermen Verlauf der Zersetzung, die gemäß der Gleichung 
(4.1) abläuft: 
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(NH4)HCO3  NH3 + CO2 + H2O     (4.1) 
 
Abbildung 4.3 zeigt, dass die Zersetzung bei Temperaturen > 60°C nachweisbar einsetzt und 
verstärkt im Temperaturbereich 90 – 150°C abläuft. In diesem Bereich unterstützt die Ver-
dampfung des Wassers den raschen Abtransport der Reaktionsprodukte. Bei der gezeigten 
Heizrate von 5 K/min war die Zersetzung bei 157°C vollständig abgeschlossen. Bei einer hö-
heren Heizrate von 10 K/min wurde eine Verschiebung dieser Temperatur auf 161 – 168°C 
beobachtet. Im Anschluss wurde der Platzhalter bei der Herstellung der Druckproben und der 
Implantat-Prototypen einheitlich bei 150°C ausgetrieben. Vorteil der relativ hohen Tempera-
tur ist der Abtransport des Wassers über die Gasphase sowie der raschere Reaktionsverlauf. 
Bei der Zersetzung ist darauf zu achten, dass der Prozess in einem Trockenschrank mit Abzug 
durchgeführt wird, da bei der Reaktion das stechend riechende Gas Ammoniak NH3 entsteht. 
 
Beim Austreiben des Platzhalters aus dem gepressten Halbzeug ist zu berücksichtigen, dass 
die Dauer bis zur vollständigen Entfernung des Platzhalters von der Wandstärke des Bauteils 
abhängt. Da neben der eigentlichen Zersetzungsreaktion vor allem die Gasdiffusion über die 
gebildeten Porenkanäle den Reaktionsfortschritt entscheidend beeinflusst, dauert die Entfer-
nung des Platzhalters aus einem gepressten Halbzeug deutlich länger als die Zersetzung des 
reinen Platzhalterpulvers [Lap04]. Bei einem Zylinder mit einem Durchmesser von 60 mm 
und einer Höhe von 20 mm dauerte die Platzhalterentfernung ca. 8 h, der oben erwähnte kalt-
isostatisch gepresste Formkörper (Durchmesser 60 mm, Höhe 80 mm) musste für 24 h wär-
mebehandelt werden. Die vollständige Platzhalterentfernung wurde über Bestimmung des 
Masseverlusts bei Kenntnis des Platzhaltergehalts nachgewiesen. Grundsätzlich ist es für jede 
neue Bauteilgeometrie empfehlenswert, die Dauer bis zur vollständigen Platzhalterentfernung 
durch eine entsprechende Versuchsreihe zu ermitteln. 
 
 
 
Abbildung 4.3: Differential-Thermoanalyse der Zersetzung des reinen Platzhalters Ammoniumhydrogenkarbo-
nat an Luft in Abhängigkeit von der Temperatur, Heizrate 5 K/min, Masseänderung und Differentialthermogra-
vimetrie DTG der Zersetzung des Platzhalters Ammoniumhydrogenkarbonat [Lap05]. 
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Bei einer mehrtägigen Lagerung von Pulver-Platzhalter-Presskörpern an Luft zeigte sich, dass 
es bereits bei Raumtemperatur zu eine merklichen Zersetzung des Platzhalters kommen kann. 
Überraschend war der Befund, dass unter diesen Bedingungen die Zersetzung des Platzhalters 
in einem Presskörper deutlich rascher erfolgte als bei einer unter gleichen Bedingungen aus-
gelagerten Ammoniumhydrogenkarbonat-Pulverschüttung [Lap05]. Als mögliche Ursachen 
für den Befund wurden die Erhöhung der zugänglichen Oberfläche infolge von Rissbildung in 
den Platzhalterpartikeln beim Pressvorgang sowie eine katalytische Wirkung der mit dem 
Platzhalter in Kontakt stehenden Titan-Partikel diskutiert. Abbildung 4.4 fasst das Ergebnis 
einer Studie zusammen, die an Presskörpern mit einem konstanten Platzhaltergehalt von 70 
Vol. % durchgeführt wurde. Bereits nach einem Tag lag der Masseverlust des Platzhalters bei 
über 10 %. Innerhalb von 10 Tagen hatte sich der Platzhalter dann fast vollständig aus den 
Proben verflüchtigt. Aufgrund der hygroskopischen Eigenschaften von Ammoniumhydrogen-
karbonat wird vermutet, dass die Zersetzung durch die Luftfeuchte begünstigt wird. Die mit 
der Zersetzung verbundene Zunahme der Porosität führt zu einer deutlichen Reduzierung der 
Biegefestigkeit im Grünzustand, so dass die Stabilität für eine Grünbearbeitung bereits nach 
einem Tag nicht mehr ausreicht. Nach 9 – 10 Tagen zerbröckelten die Proben ohne Einwir-
kung von außen. Eine bewährte Lösung, Presskörper für mehrere Tagen ohne Platzhalterver-
lust zu lagern, ist das Einschweißen in eine Kunststofffolie. 
 
 
 
Abbildung 4.4: Abnahme der Biegefestigkeit und Masseverlust von Titan-Platzhalter-Presskörpern (Ti-GfE02, 
70 Vol.% Platzhalter AHC03, 355 – 500 μm, Pressdruck 400 MPa) bei Lagerung bei Raumtemperatur (25°C) an 
Luft [Lap04]. 
Optimierung der Sintertemperatur und Sinterschwindung 
 
Eine wesentliche Herausforderung bei der endkonturnahen Formgebung über die mechani-
sche Bearbeitung im Grünzustand ist die nachfolgende Sinterung. Die Sinterschwindung muss 
so reproduzierbar beherrscht werden, dass im Idealfall das angestrebte Endmaß ohne zusätzli-
che Bearbeitungsschritte erreicht wird. Weiterhin ist für eine reproduzierbare Bauteilherstel-
lung zu beachten, dass die Sinteraktivität der verwendeten Titanpulver-Chargen weitgehend 
konstant bleibt. So kann z.B. eine Änderung der Partikelgrößenverteilung die nach dem Sin-
tern vorliegende Mikroporosität innerhalb der Sinterstege so stark beeinflussen, dass sich die 
Sinterschwindung und die mechanischen Eigenschaften des Bauteils bei sonst gleichen Her-
stellungsparametern signifikant ändern. 
 
Sinterverhalten von Titanpulver-Presskörpern ohne Platzhalter 
Um den Einfluss der Partikelgröße des reinen Titanpulvers auf die Sinterschwindung und die 
resultierende Mikroporosität zu demonstrieren, wurde die Pulvercharge Ti-GfE01 durch Sie-
ben in 5 Fraktionen zerlegt und anschließend das Ausgangspulver sowie die einzelnen Frakti-
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onen mit gleichen Parametern verpresst und gesintert. Zum Vergleich wurden Probekörper 
aus dem Titanpulver Ti-GfE02 mit identischen Parametern hergestellt. Hierbei handelt es sich 
nominell um das gleiche Pulver des gleichen Herstellers (Titan-Pulver < 75 μm), jedoch um 
eine andere Charge. Die Partikelgrößenverteilung des Pulvers Ti-GfE02 weist einen höheren 
Feinanteil aus (vgl. Tabelle 3.1). Aus jeder Fraktion der Charge Ti-GfE01 sowie aus den bei-
den Ausgangspulvern Ti-GfE01 und Ti-GfE02 wurden Presskörper (Abmessungen  18 mm, 
Höhe ca. 14 mm) hergestellt. Der Pressdruck war einheitlich 350 MPa. Die Zylinder wurden 
bei 1200°C für 2 h in einem Ofenlauf gesintert. 
 
Tabelle 4.1 verdeutlicht einige wesentliche Punkte, die bei der endkonturnahen Sinterung von 
Pulverpresskörpern beachtet werden müssen. Aus den Grundlagen der pulvermetallurgischen 
Formgebung ist bekannt, dass die Gründichte von Pulverpresskörpern bei vorgegebenem 
Pressdruck mit abnehmender Partikelgröße abnimmt. Physikalische Ursache hierfür ist die 
Zunahme der inneren Reibung bei der Verdichtung feinerer Pulverchargen aufgrund der höhe-
ren Anzahl von Partikel-Partikel-Kontakten sowie von Partikel-Matrizenwand-Kontakten 
[Hau82]. Zusätzlich resultiert beim Pressen in starren Matrizen aus der Wandreibung ein 
Dichtegradient im Bauteil, der die wesentliche Ursache für die spätere Anisotropie der Sinter-
schwindung ist. Ein Blick auf die Sinterdichte zeigt die stark unterschiedliche Sinteraktivität 
der einzelnen Pulverfraktionen, die in der mit abnehmender Partikelgröße zunehmenden spe-
zifischen Oberfläche begründet liegt. So kann die Fraktion < 20 μm trotz der geringen Grün-
dichte von 66,1 % bei 1200°C beinahe dicht gesintert werden (Sinterdichte 98,4 %), während 
die Fraktion 63 – 90 μm trotz deutlich höherer Gründichte von 70,6 % eine wesentlich gerin-
gere Sinterdichte von lediglich 81,8 % zeigt. Die Abbildung 4.5 verdeutlicht diese Zusam-
menhänge anhand der zugehörigen Mikrogefüge des Pulvers Ti-GfE01 im Anlieferungszu-
stand sowie der einzelnen Fraktionen desselben Pulvers. 
 
 
Tabelle 4.1: Verdichtungs- und Sinterverhalten von Presskörpern aus den fünf abgesiebten Fraktionen des Titan-
Pulvers Ti-GfE01 (Abmessungen  18 mm, Höhe 14 mm, Pressdruck 350 MPa, Sinterparameter 1200°C, 2h). 
Fraktion [µm] < 20 20-32 32-45 45-63 63-90 
relative Gründichte 0,661 0,680 0,695 0,705 0,706 
relative Sinterdichte 0,984 0,956 0,896 0,845 0,818 
Axiale Schwindung [%] 11,2 9,7 7,2 5,3 4,3 
Radiale Schwindung [%] 13,0 11,1 8,7 6,2 5,0 
 
 
Wird dieses Ergebnis nun auf die beiden laut Hersteller nominell gleichen, in ihrer Partikel-
größenverteilung aber unterschiedlichen Chargen Ti-GfE01 und Ti-GfE02 übertragen (Tabel-
le 4.2), ist es nicht überraschend, dass sich die Charge mit dem höheren Feinanteil (Ti-GfE02) 
schlechter verdichten lässt, später jedoch die höhere Sinterdichte und die größere Anisotropie 
der Sinterschwindung zeigt. 
 
 
Tabelle 4.2: Verdichtungs- und Sinterverhalten der beiden Titanpulver Ti-GfE01 und Ti-GfE02 (Pressdruck 350 
MPa, Sinterparameter 1200°C, 2h). 
Pulver Ti-GfE01 Ti-GfE02 
Partikelgrößenverteilung [μm] d10 = 27,2; d50 = 52,5, d90 = 88,9 d10 = 24,0; d50 = 48,3, d90 = 85,0 
relative Gründichte 0,710 0,630 
relative Sinterdichte 0,851 0,900 
Axiale Schwindung [%] 5,5 8,9 
Radiale Schwindung [%] 6,2 11,9 
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Für die endkonturnahe Sinterung von im Grünzustand bearbeiteten Bauteilen bedeutet dies, 
dass für eine reproduzierbare Fertigung Pulverchargen verwendet werden müssen, die sich in 
ihrer Partikelgrößenverteilung so gering wie möglich unterscheiden. Bei einer großtechni-
schen Fertigung sind deshalb eine enge Absprache mit dem Pulverhersteller und eine sorgfäl-
tige Qualitätskontrolle des Ausgangspulvers notwendig. Als Alternative besteht die Möglich-
keit, für jede Pulvercharge die Sinterschwindung durch eine eigene Sinterstudie zu bestim-
men. Um die Anisotropie der Sinterschwindung zu reduzieren, kann es vorteilhaft sein, die 
Halbzeuge kaltisostatisch zu verpressen [Sch07] oder bei niedrigem Druck uniaxial gepresste 
Halbzeuge kaltisostatisch nachzuverdichten [Tun09]. 
 
 
Abbildung 4.5: Einfluss der Partikelfraktion auf die Porosität der gesinterten Titan-Proben ohne Platzhalter 
(Pulver Ti-GfE01, Pressdruck 350 MPa, Sinterparameter 1200°C, 2 h a.) Ausgangspulver Ti-GfE01 b.) Fraktion 
63 – 90 μm c.) Fraktion 45-63 μm d.) Fraktion 32-45 μm e.) Fraktion 20-32 μm f.) Fraktion < 20μm. 
 
 
b.)
Ti-GfE01, Porosität 14,9 % 
c.) d.)
e.) f.)
63 – 90 μm, Porosität 18,2 % 
45 – 63 μm, Porosität 15,5 % 32 – 45 μm, Porosität 11,4 % 
20 – 32 μm, Porosität 4,4 % < 20 μm, Porosität 1,6 %
a.)
Kapitel 4: Pulvermetallurgie von porösem Titan 
 94
In einer weiteren Versuchsreihe wurde für das Pulver Ti-GfE01 der Einfluss der Gründichte, 
der Sintertemperatur sowie der Haltezeit auf die relative Dichte nach dem Sintern bestimmt. 
Hierzu wurden Proben ( 18 mm, Höhe 14 mm) bei 117, 195, 273, 350 sowie 429 MPa ver-
dichtet und bei 1200°C und 1300°C für jeweils 1 h und 3 h gesintert (Abbildung 4.6). Aus 
dem Diagramm wird ersichtlich, dass bei Verwendung dieser Pulvercharge selbst bei einer 
Sintertemperatur von 1300°C und einer Haltezeit von 3 h eine Mikroporosität von 7 – 8 % 
verbleibt. 
 
 
 
Abb. 4.6: Sinterstudie zur Ermittlung der relativen Sinterdichte von Presskörpern aus reinem Titanpulver (Ti-
GfE01) in Abhängigkeit von der Gründichte, Sintertemperatur und Haltezeit (Pressdruck 117 MPa, 195 MPa, 
273 MPa, 350 MPa, 429 MPa) [Lap05]. 
 
 
Beim Sintern von Titanpulvern ist die reversible Phasenumwandlung von -Ti  -Ti zu 
beachten, die bei der in der vorliegenden Arbeit relevanten Reinheit Titan grade 4 bei einer 
Temperatur von etwa 950°C liegt [Pet96]. Bei Überschreiten dieser Temperatur kommt es 
durch die Umwandlung vom hexagonalen -Ti zum kubisch raumzentrierten -Ti zu einer 
Volumenabnahme beim Aufheizen sowie einer Volumenzunahme beim Abkühlen [Pet02]. In 
der vorliegenden Arbeit wurde in keinem Fall ein Einfluss dieses Volumensprungs auf die 
Maßhaltigkeit und Stabilität der gesinterten Titanformkörper beobachtet. 
 
Bei niedrigen Temperaturen kann die Sinteraktivität durch einen teilweisen Ersatz des Ti-
Pulvers durch ein TiH2-Pulver erhöht werden [Bra00a, Bra00b, Brae11]. Bei Temperaturen 
oberhalb von 400°C zersetzt sich das Titanhydrid TiH2 im Vakuum und bewirkt so ein Auf-
brechen der auf dem Titanpulver vorhandenen Oxidschicht. Auf diese Weise wird die Sinter-
aktivität des Pulvers erhöht. Ein signifikanter Einfluss des TiH2 wird vor allem bei niedrige-
ren Sintertemperaturen bis etwa 1200°C beobachtet und verringert die Mikroporosität weiter. 
Ein Nachteil ist jedoch die deutlich schlechtere Verpressbarkeit des spröden TiH2-Pulvers, die 
zudem auch mit einem erhöhten Matrizenverschleiß gekoppelt ist. Wird die Sintertemperatur 
auf 1300°C erhöht, ist der Effekt kaum noch nachweisbar. Aus diesem Grund wurde für die 
Realisierung der Implantat-Prototypen auf die Zugabe von TiH2 verzichtet. 
 
Sinterschwindung von hochporösen Titan-Formkörpern, hergestellt mit Platzhaltern 
Das Sintern von hochporösen Ti-Formkörpern im Vakuum wurde an Titanpulver-Platzhalter-
Presskörpern nach der Platzhalterentfernung untersucht. Das Titanpulver (Ti-GfE01) wurde 
mit der Platzhalterfraktion AHC03 (355 – 500 μm) gemischt. Der Platzhaltergehalt wurde zu 
0, 30, 50 und 70 Vol. % variiert. Nach dem Mischen wurden Zylinder mit einem Durchmesser 
von 18 mm und einer Höhe von ca. 10 mm gepresst. Die verwendeten Pressdrücke waren 117, 
195, 273, 350 und 429 MPa. Nach der Platzhalterentfernung wurden die Proben bei 1200°C 
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und 1300°C für jeweils 3 h gesintert. Abbildung 4.7 vergleicht die relative Dichte der Probe-
körper vor und nach dem Sintern für die beiden Sintertemperaturen. In beiden Fällen wird der 
Unterschied zwischen Grün- und Sinterdichte immer geringer, je höher der Platzhaltergehalt 
in den Probekörpern ist. Dies deutet darauf hin, dass in erster Linie die Schwindung der Mik-
roporen innerhalb der Sinterstege für die Gesamtschwindung verantwortlich ist. Die durch 
den Platzhalter erzeugten Makroporen behalten ihre Maße beim Sintern weitgehend bei. Er-
wartungsgemäß nimmt die relative Dichte nach dem Sintern bei einer Erhöhung der Sinter-
temperatur von 1200°C (Abbildung 4.7a) auf 1300°C (Abbildung 4.7b) zu, wenn die ande-
ren Parameter beibehalten werden.
 
 
  
Abbildung 4.7: Vergleich der relativen Dichten vor und nach dem Sintern von uniaxial gepressten Titan-
Presskörpern und Titanpulver-Platzhalter-Presskörpern in Abhängigkeit von dem Platzhaltergehalt [in Vol. %] 
und von der Sintertemperatur (Titanpulver Ti-GfE01, Pressdrücke 117, 195, 273, 350, 429 MPa, Platzhalterfrak-
tion AHC03, 355 – 500 μm) a.) 1200°C, 3h b.) 1300°C, 3h [Lap04]. 
 
 
Abbildung 4.8 fast die Ergebnisse der Sinterschwindung in axialer und radialer Richtung 
zusammen. Aus der Betrachtung des Schwindungsverhaltens in Abhängigkeit von Pressdruck, 
Platzhalteranteil sowie Sintertemperatur können die folgenden Schlussfolgerungen gezogen 
werden. 
 Erwartungsgemäß nimmt bei vorgegebener Sintertemperatur die Sinterschwindung 
mit steigendem Pressdruck ab, da die Sinterung der Titanpartikel bei einem höheren 
Verdichtungsgrad einsetzt. 
 Die Sinterschwindung ist in radialer Richtung in der Regel höher als in axialer Rich-
tung. Die Ursache sind vermutlich Dichtegradienten und Vorzugsorientierungen im 
Presskörper, die durch den uniaxialen Pressvorgang in einer starren Matrize und die 
damit verbundene Wandreibung hervorgerufen werden. Eine Ausnahme stellen die 
Probekörper mit Platzhaltergehalten > 50 Vol. % dar. Hier liegt die axiale Schwindung 
in der gleichen Größenordnung wie die radiale Schwindung oder ist dieser gegenüber 
sogar leicht erhöht. 
 In radialer Richtung ist die Sinterschwindung nahezu unabhängig vom Platzhalteran-
teil. Dies ermöglicht die Herstellung von Proben mit einer stufenweisen Gradierung 
der Porosität senkrecht zur Pressrichtung, ohne dass es beim Sintern zu einem Verzug 
der Proben oder zu einer Schädigung an der Grenzfläche kommt. 
 In axialer Richtung ergibt sich mit zunehmendem Platzhalteranteil und Pressdruck ei-
ne immer stärkere Differenz in der Sinterschwindung beim Vergleich von Probekör-
pern mit und ohne Platzhalter. Auch die Erhöhung der Sintertemperatur führt zu einer 
Verstärkung des Effekts. Als Ursache für die mit steigendem Platzhalteranteil zuneh-
mende Anisotropie der Sinterschwindung in axialer Richtung werden bei Platzhalter-
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gehalten > 50 Vol. % vermehrt auftretende direkte Kontakte von benachbarten Platz-
halterpartikeln gesehen, die beim Pressen den Querschnitt des Presskörpers zuneh-
mend abstützen und so eine verringerte Gründichte des dazwischen angeordneten 
Netzwerks aus Titanpartikeln bewirken. Die Folge einer niedrigeren Gründichte des 
Titan-Netzwerks ist eine höhere Sinterschwindung beim nachfolgenden Sinterprozess, 
sofern die gleichen Sinterparameter verwendet werden. 
 
 
Abbildung 4.8: Vergleich der Schwindung von uniaxial gepressten Titan-Presskörpern mit Titanpulver-
Platzhalter-Presskörpern in Abhängigkeit von Platzhaltergehalt [in Vol. %], Pressdruck und Sintertemperatur 
(Titanpulver Ti-GfE01) a.) Axiale Schwindung bei 1200°C, 3 h b.) Radiale Schwindung bei 1200°C, 3 h c.) 
Axiale Schwindung bei 1300°C, 3 h d.) Radiale Schwindung bei 1300°C, 3 h [Lap04]. 
 
 
Die bisher gezeigte Sinterstudie an Titanpulver-Platzhalter-Presskörpern wurde einheitlich 
mit der Platzhalterfraktion AHC03 (355 – 500 μm) durchgeführt. Mit dieser Platzhalterfrakti-
on werden Porengrößen erzeugt, die für das Einwachsen des Knochens als besonders geeignet 
diskutiert werden [Win02]. Wird die Dimension des Implantats jedoch zu sehr kleinen Ab-
messungen verringert, wie dies z.B. bei den Zahnimplantat-Prototypen der Fall ist, kann es 
aus geometrischen Gründen notwendig werden, die Platzhaltergröße zu verringern. Wie aus 
der technischen Zeichnung (Abbildung 3.9) hervorgeht, liegt die angestrebte Wandstärke der 
porösen Beschichtung bei 1,05 mm, so dass mit der groben Platzhalterfraktion AHC03 ledig-
lich 2 – 3 Porenlagen realisiert werden könnten. Dies ist aus Stabilitätsgründen nicht Ziel füh-
rend. Aus diesem Grund wurde eine weitere Sinterstudie durchgeführt, in der der Einfluss der 
feineren Platzhalterfraktion AHC02 (125 – 250 μm) untersucht wurde. Zur Erhöhung der Sin-
teraktivität wurde zudem auch die feinere Titanpulver-Charge (Ti-GfE03, < 45 μm) verwen-
det. Um den Bezug zu den vorher gezeigten Ergebnissen herzustellen, wurden zum Vergleich 
auch Probekörper mit der gröberen Platzhalter-Fraktion AHC03 (355 – 500 μm) unter Beibe-
haltung des Platzhaltergehalts von 70 Vol. % hergestellt [Sch07]. Mit zunehmender Sinter-
temperatur kam es erwartungsgemäß zu einer Erhöhung der relativen Dichte (Abbildung 
4.9). Dabei erreichen die Proben, bei denen kleine Platzhalterpartikel (Fraktion AHC02, 125 – 
Kapitel 4: Pulvermetallurgie von porösem Titan 
 97
250 μm) verwendet wurden, eine höhere Dichte als Proben der gröberen Platzhalterpartikel-
fraktion (Fraktion AHC03, 355 – 500 μm). Der Grund dafür ist die bessere Verpressbarkeit 
der Titan-Platzhalter-Mischung bei kleinen Partikelgrößen des Platzhalters. Eine höhere 
Gründichte führt beim anschließenden Sinterprozess auch zu einer besseren Versinterung der 
Titanpartikel. Der Unterschied der erreichten Dichten ist zwischen 1200° und 1300°C wesent-
lich größer als der Unterschied zwischen den bei 1300°C und 1400°C gesinterten Proben. Im 
Folgenden wurde auf eine Sinterung bei 1400°C verzichtet, da mit Erhöhung der Temperatur 
das Risiko der Wechselwirkung des Titan-Formkörpers mit der Sinterunterlage immer größer 
wird. 
 
 
Abbildung 4.9: Verlauf der relativen Dichte von porösem Titan in Abhängigkeit von der Sintertemperatur, Sin-
terzeit und Porengröße bei konstantem Platzhalteranteil von 70 Vol. % a.) Platzhalterfraktion AHC02, 125 – 250 
μm b.) Platzhalterfraktion AHC03, 355 – 500 μm (Titanpulver Ti-GfE03) [Sch07]. 
 
 
Auswahl der Sinterparameter 
Tabelle 4.3 vergleicht die Ergebnisse der Sinterstudie von Schiefer [Sch07] mit den Ergeb-
nissen von Laptev et al. [Lap04] bei vergleichbaren Herstellungsparametern. Die Tabelle ver-
deutlicht, dass neben der Partikelgrößenverteilung des Titanpulvers auch die gewählte Platz-
halterfraktion einen signifikanten Einfluss auf die relative Dichte nach dem Sintern hat. Aus 
diesem Grund muss für eine reproduzierbare Herstellung von endkonturnah gesinterten 
Formkörpern auch an die Fraktionierung des Platzhalters ein hoher Qualitätsstandard gelegt 
werden. Da für die endkonturnahe Sinterung von im Grünzustand bearbeiteten Titanpulver-
Platzhalter-Presskörpern eine Reihe von Prozessparametern die Maßhaltigkeit nach dem Sin-
tern signifikant beeinflussen können, ist vor der Serienfertigung von Bauteilen eine Sinterstu-
die mit den jeweils gewählten Herstellungsparametern (Ausgangspulver, Platzhalteranteil, 
Pressdruck, Pressform, Sintertemperatur) zu empfehlen, um für das jeweilige Bauteil den bes-
ten Kompromiss in Bezug auf die Maßhaltigkeit und die resultierende Mikroporosität zu fin-
den. Letztere wiederum beeinflusst bei vorgegebenem Platzhaltergehalt die mechanischen 
Eigenschaften maßgeblich.
 
 
Tabelle 4.3: Vergleich des Sinterverhaltens von Titanpulver-Platzhalter-Presskörpern aus den beiden Titanpul-
vern Ti-GfE01 und Ti-GfE03 bei konstantem Platzhalteranteil von 70 Vol. % (Pressdruck jeweils 350 MPa, 
Platzhalterfraktionen AHC02 und AHC03). 
Titan-Pulver Ti-GfE01 Ti-GfE03 
Partikelgrößenverteilung [μm] d10 = 27,2; d50 = 52,5; d90 = 88,9 d10 = 18,8; d50 = 34,7; d90 = 58,5 
Platzhalterfraktion [μm] 355 - 500 355 - 500 125 - 250 
relative Sinterdichte @ 1200°C, 1h 0,31 0,33 0,35 
relative Sinterdichte @ 1200°C, 3h 0,35 0,38 0,385 
relative Sinterdichte @ 1300°C, 1h 0,37 0,375 0,39 
relative Sinterdichte @ 1300°C, 3h 0,39 0,41 0,43 
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Gefüge von hochporösen Titanformkörpern 
 
Entwicklung des Gefüges 
Abbildung 4.10 zeigt die Oberflächentopographie von Titanpulver-Platzhalter-Presskörpern 
vor und nach der Platzhalterentfernung. Eine wesentliche Voraussetzung für die Herstellung 
hochporöser Titanformkörper ist die Homogenität der Titanpulver-Platzhalter-Verteilung im 
Presskörper. Diese wird durch die Zugabe des Petrolethers beim Mischungsvorgang unter-
stützt, da die Titanpulver auf der Platzhalteroberfläche anhaften, was einer Entmischung bei 
der Befüllung der Pressform entgegenwirkt. Die Bruchfläche des Presskörpers vor der Platz-
halterentfernung in Abbildung 4.10a verdeutlicht die Größenrelation zwischen der groben 
Platzhalterfraktion 355 – 500 μm und den Titanpartikeln. Im Idealfall sind die Platzhalterpar-
tikel auch nach dem Pressen gleichmäßig von den Titanpartikeln umgeben, so dass sich ein 
durchgehendes Netzwerk aus Titanpartikeln bildet. Ab einem Platzhaltergehalt von etwa 60 
Vol. % reicht die Anzahl der Titanpartikel nicht mehr aus, um alle Platzhalterpartikel gleich-
mäßig mit Titanpulvern zu belegen. Die Folge sind direkte Platzhalter-Platzhalter-Kontakte 
im Presskörper, die die Grundlage für die bei Implantaten notwendige offene Porosität bilden 
[Imw07]. Beim Pressvorgang werden die Titanpartikel in die Oberfläche der spröden Platz-
halterpartikel gedrückt, so dass vereinzelt Risse in den Platzhaltern auftraten (markiert mit 
Pfeilen). Diese sind jedoch für den weiteren Prozessverlauf unkritisch, da der Platzhalter be-
reits im nächsten Verfahrensschritt vollständig entfernt wird. Es wird vermutet, dass Risse im 
Platzhalter dessen rasche Zersetzung sogar fördern.
 
 
 
Abb. 4.10: Entwicklung des Gefüges bei der klassischen Platzhaltermethode (70 Vol. % Platzhalter, Fraktion 
AHC03, 355 – 500 μm, Titanpulver Ti-GfE01, Pressdruck 350 MPa) a.) Bruchfläche des Pulver-Platzhalter-
Presskörpers b.) Bildung einer Pore nach Entfernung des Platzhalters c.) Stabilisierung der Ti-Stege nach dem 
Sintern (1300°C, 3 h, Vakuum) durch Ausbildung von Sinterhälsen zwischen den Titanpartikeln. 
 
 
Nach dem Entfernen des Platzhalters durch eine Wärmebehandlung an Luft bei 150°C wird 
das beim Verpressen gebildete Netzwerk aus Titanpartikeln allein durch das Verhaken der 
duktilen Titanpartikel stabilisiert. Abbildung 4.10b verdeutlicht die Notwendigkeit, irregulär 
geformte Titanpartikel zu verwenden, um eine ausreichende Stabilität des Titan-Netzwerks 
durch eine mikroplastische Deformation der rauen Partikeloberflächen an den Kontaktstellen 
der Pulverpartikel sicherzustellen. Die Bauteile sollten sich aber bereits während der Platzhal-
terentfernung auf der späteren Sinterunterlage befinden, da sie in dem in Abbildung 4.10b 
gezeigten Zustand sehr fragil sind. Besonders bewährt hat sich die Einbettung der Bauteile in 
eine Schüttung aus ZrO2-Kugeln (D = 2 mm). Werden größere Bauteildimensionen als bei 
den in der Arbeit realisierten Implantat-Prototypen angestrebt, kann der Einsatz zusätzlicher 
organischer Binder zur Stabilisierung des ungesinterten Titan-Netzwerks notwendig werden. 
Hierauf wurde jedoch in der vorliegenden Arbeit vollständig verzichtet, um die Verunreini-
gungsgehalte an Sauerstoff und Kohlenstoff in den gesinterten Bauteil gering zu halten. Im 
abschließenden Sinterprozess kommt es zur Ausbildung von stabilen Sinterbrücken zwischen 
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den Pulverteilchen, die die mechanischen Eigenschaften des Implantats maßgeblich bestim-
men (Abbildung 4.10c). Besonders bei Verwendung der gröberen Titanpulver-Charge Ti-
GfE01 ist selbst bei der relativ hohen Sintertemperatur von 1300°C noch die Struktur des ge-
pressten Titannetzwerks zu erkennen. Die hohe Rauhigkeit der Sinterstege wird jedoch als 
günstig für die Besiedelung mit Knochenzellen diskutiert und unterstützt so das rasche Ein-
wachsen des Knochens in die durch den Platzhalter erzeugten Makroporen.  
 
Makro- und Mikroporosität 
Abbildung 4.11 zeigt den Querschnitt eines über die Platzhaltermethode hergestellten, hoch-
porösen Titan-Formkörpers. Neben den durch den Platzhalter erzeugten Makroporen ist das 
Gefüge der Titan-Stege gut zu erkennen. Auffällig sind die durch die unvollständige Versinte-
rung der Titanpartikel verursachte Mikroporosität sowie die Oberflächenrauigkeit der Sin-
terstege. Während die Mikroporosität die biologischen Eigenschaften kaum beeinflusst, wird 
die Oberflächenrauigkeit wie bereits erwähnt für die Besiedelung mit Knochenzellen als 
günstig diskutiert. Bei der gewählten Partikelgröße der Titanpulver und den vorliegenden Sin-
terbedingungen bestehen die Titanstege an den dünnsten Stellen aus aneinandergereihten, 
einzelnen Körnern. An diesen Stellen ist mit einem Versagen der Stege bereits bei geringen 
Verformungsgraden zu rechnen. Dieser Effekt wird durch die Kerbwirkung der rauen Ober-
flächen zusätzlich gefördert. Zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften bietet sich in 
erster Linie eine Verringerung der Mikroporosität an. Es ist jedoch zu beachten, dass die hier-
für benötigten, feineren Ausgangspulver in der Regel höhere Gehalte an Sauerstoff und Koh-
lenstoff aufweisen, so dass der beste Kompromiss aus Verpressbarkeit, Sinteraktivität und 
resultierenden Verunreinigungsgehalten gefunden werden muss.
 
 
Abb. 4.11: Gefüge von porösem Titan (Pulver Ti-GfE01, 70 Vol. % Platzhalter, Sinterparameter 1300°C, 3 h, 
Vakuum). Gut zu erkennen sind die durch den Platzhalter erzeugten Makroporen sowie die aus dem unvollstän-
digen Sinterprozess resultierende Mikroporosität von ca. 14 % [Gol04]. 
 
 
Uniaxiales Pressen: anisotrope Ausrichtung der Poren 
Bereits bei der Ermittlung der Sinterschwindung wurde beobachtet, dass uniaxial gepresste 
Titanpulver-Platzhalter-Presskörper anisotrope Sintereigenschaften aufweisen. Eine Erklärung 
liefert der Blick auf das Gefüge. Bei der uniaxialen Verdichtung kommt es zu einer Vorzugs-
orientierung der irregulär geformten Platzhalterpartikel in Bezug zur Pressrichtung (Abbil-
dung 4.12). Die Platzhalterpartikel werden beim Pressen entlang ihrer Längsachse horizontal 
ausgerichtet und sind aufgrund ihrer geringen Festigkeit und leichten Verformbarkeit in 
Pressrichtung gestaucht. Dieser Effekt ist bei gröberen Platzhalterfraktionen stärker ausge-
prägt. Diese Anisotropie wurde bei der Herstellung der Implantat-Prototypen in Kauf ge-
nommen, da die uniaxial in starren Formen gepressten Halbzeuge eine definiertere Außenkon-
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tur als isostatisch gepresste Formkörper aufweisen. Hierdurch wird die Einspannung der 
Halbzeuge bei der nachfolgenden Grünbearbeitung durch Drehen oder Fräsen erleichtert.
 
 
 
Abbildung 4.12: Ausbildung eines anisotropen Gefüges als Folge der uniaxialen Verdichtung des Halbzeugs 
(Ti-GfE03, 70 Vol. % Platzhalter, Fraktion AHC03, 355 – 500 μm, 1300°C, 3 h) [Buc06]. 
 
 
O-, C-, N-Verunreinigungsgehalte 
 
Eine Vorgabe für die Entwicklung hochporöser Titanimplantate war die Einhaltung der Norm 
Titan grade 4 (ISO 5832-2) in Bezug auf die zulässigen Verunreinigungen an Sauerstoff, 
Kohlenstoff und Stickstoff. Tabelle 4.4 fasst exemplarisch die Verunreinigungsgehalte zu-
sammen, die bei den einzelnen Verfahrensschritten der Platzhaltermethode ermittelt wurden. 
Hierbei erfolgt ein Vergleich der Arbeiten von Laptev [Lap04] und Schiefer [Sch07], die sich 
in der Partikelfraktion der Ausgangspulver sowie den Sinterbedingungen unterschieden. 
 
Wie bereits dargestellt ist für die Durchführung der Platzhaltermethode ein irregulär geform-
tes Ausgangspulver eine Grundvoraussetzung, um eine ausreichende Stabilität der Bauteile 
nach der Platzhalterentfernung zu gewährleisten. Bei Titanpulvern wird diese Partikelform 
erreicht, wenn die Pulver über das sog. HDH-Verfahren (Hydrieren-Aufmahlen-Dehydrieren) 
hergestellt wird. Die in der Arbeit verwendeten HDH-Pulver wiesen bereits im Anlieferungs-
zustand Verunreinigungsgehalte auf, die nahe der in der Norm ISO 5832-2 zulässigen Werte 
lagen. Die vergleichsweise hohen Verunreinigungsgehalte des HDH-Pulvers werden bei der 
Pulverherstellung bewusst in Kauf genommen, da sie das Risiko der Selbstentzündung des 
Pulvers bei der Handhabung minimieren. Erwartungsgemäß wies das feinere Titanpulver Ti-
GfE03 aufgrund der größeren spezifischen Oberfläche höhere Verunreinigungsgehalte als das 
Pulver Ti-GfE01 auf. Nach der Platzhalterentfernung wurde in beiden Fällen nur eine gering-
fügige Änderung der O, C, N-Gehalte ermittelt, was auf eine nahezu rückstandsfreie Entfer-
nung des Platzhalters hindeutet. Beim anschließenden Sinterprozess war es in beiden Fällen 
nicht möglich, die Norm ISO 5832-2 in Bezug auf den zulässigen O-Gehalt zu erfüllen. Die 
C- und N-Gehalte lagen im Rahmen der Norm. Der wesentliche Anstieg des O-Gehalts fand 
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beim Sinterprozess statt. In den für die Untersuchung zugrundeliegenden Sinterläufen war 
offensichtlich der Sauerstoffpartialdruck in der Ofenatmosphäre beim Sintern in Argon gerin-
ger als beim Sintern im Vakuum. Da jedoch der verwendete Schutzgasofen des Instituts auch 
zur Sinterung anderer Werkstoffe verwendet wird, sind Schwankungen in der Qualität der 
Ofenatmosphäre bei aufeinanderfolgenden Sinterläufen nicht zuverlässig auszuschließen. Für 
eine industrielle Fertigung wird angeraten, einen Ofen nur für die Sinterung von Titan bereit-
zustellen oder zumindest den vorhandenen Ofen vor der eigentlichen Sinterung mit Getterma-
terial auszuheizen. Für die großtechnische Umsetzung ist es ebenfalls wichtig, vom Hersteller 
qualifizierte Ausgangspulver zu verwenden, die neben einer reproduzierbaren Partikelgrößen-
verteilung auch gleichbleibend niedrige Verunreinigungsgehalte aufweisen. 
 
 
Tabelle 4.4: Verunreinigung mit Sauerstoff (O), Kohlenstoff (C) und Stickstoff (N) in Titan (Pulver oder gesin-
terte poröse Struktur) bei der klassischen Platzhaltermethode mit 70 Vol. % Platzhalter (Fraktion AHC03) nach 
den verschiedenen Prozessschritten bei Verwendung der Pulver Ti-GfE01 [Lap04] und Ti-GfE03 [Sch07]. 
 O [Gew. %] C [Gew. %] N [Gew. %] 
Titanpulver (Ti-GfE01 [Lap04]) 0,355 0,016 0,030 
Grünkörper nach Platzhalterentfernung 0,393 0,039 0,037 
Poröser Sinterkörper (1200°C, 3h, Vakuum) 0,465 0,059 0,047 
Titanpulver (Ti-GfE03 [Sch07]) 0,383 0,018 0,050 
Grünkörper nach Platzhalterentfernung 0,385 0,021 0,046 
Poröser Sinterkörper (1300°C, 3h, Argon) 0,413 0,018 0,044 
Titan (Grade 4, ISO 5832-2) < 0,400 < 0,100 < 0,050 
 
 
Wie in Kapitel 2 dargestellt, besitzt Titan eine sehr hohe Löslichkeit für Sauerstoff, Kohlen-
stoff und Stickstoff, die in elementarer Form auf interstitiellen Gitterplätzen eingelagert wer-
den. Die bei der pulvermetallurgischen Herstellung üblichen Verunreinigungsgehalte liegen 
weit unter den Löslichkeitsgrenzen. Aus diesem Grund kommt es bei der pulvermetallurgi-
schen Herstellung von Titan-Formkörpern nicht zur Ausscheidung von Oxiden, Karbiden o-
der Nitriden. Trotzdem behindert das Vorhandensein der Fremdatome auf Zwischengitterplät-
zen die Versetzungsbewegung bei plastischer Verformung, wodurch es bei den vorliegenden 
Verunreinigungsgehalten zu einer Verfestigung des Titan-Werkstoffs bei gleichzeitiger Redu-
zierung der Bruchdehnung kommt. Ein Vergleich der mechanischen Eigenschaften von Titan 
grade 1 und Titan grade 4 in der ISO-Norm 5832-2 zeigt eine Verdopplung der Festigkeit. Bei 
den hochporösen Titanwerkstoffen wird der Einfluss der Fremdatome auf das Verformungs-
verhalten zusätzlich durch die in den Sinterstegen vorliegende Mikroporosität sowie die Ober-
flächenrauigkeit der Sinterstege überlagert. 
 
 
Herstellung von Implantat-Prototypen durch Grünbearbeitung 
 
Im Folgenden wird an konkreten Anwendungsbeispielen gezeigt, wie die Platzhaltermethode 
verfahrenstechnisch an unterschiedliche Implantatgeometrien angepasst werden kann. Die 
klassische Platzhaltermethode in Verbindung mit einer Grünbearbeitung wird am Beispiel 
einer Pfanne für die Hüftendoprothetik vorgestellt. Eine Randbedingung für die Realisierung 
eines Wirbelsäulenimplantats, das im Falle eines Komplettersatzes der Bandscheibe zum Ein-
satz kommt, war eine gezielte stufenweise Gradierung der Porosität. Hierzu wurden am Insti-
tut erste einfache Prototypen hergestellt und das Know-How an die Firma Synthes, Schweiz 
lizenziert. Synthes vertreibt seit 2007 ein nach der klassischen Platzhaltermethode über die 
Grünbearbeitung hergestelltes Wirbelsäulenimplantat. Auch für die Verankerung von Zahn-
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implantaten im Kieferknochen ist eine poröse Beschichtung ein attraktiver Lösungsansatz. In 
diesem Fall erfüllt ein rein sintertechnisch hergestelltes Implantat die Festigkeitsanforderun-
gen nicht. Aus diesem Grund wurde eine poröse Beschichtung auf einen massiven, kaltverfes-
tigten Titankern durch eine mechanische Steckverbindung realisiert. Die Vor- und Nachteile 
dieser Verfahrensroute werden an einem Zahnimplantat-Prototyp erläutert, der in einem ge-
meinsamen Projekt mit der Fa. Thommen Medical, Schweiz entwickelt wurde. 
 
 
Prototyp Pfanne für Hüftimplantat 
Die Abbildung 4.13 zeigt den Prototypen einer Pfanne für die Hüftendoprothetik, der das 
Potential der klassischen Platzhaltermethode verdeutlicht [Bra03a, Lap04, Bra04a]. Die 
durchgehend poröse Titanstruktur dient der verbesserten Verankerung der Pfanne im Becken-
knochen, wenn der Knochen in die offene Porosität einwächst. Um die poröse Pfanne als La-
ger für die Kugel des Hüftimplantats verwenden zu können, muss auf der Innenseite ein Inlay 
aus Polyethylen eingesetzt werden, dass als die eigentliche Lagerschale für den Kopf des 
Hüftgelenks dient (vgl. Abbildung 3.5). Auf ein Inlay wurde in der vorliegenden Arbeit ver-
zichtet.  
 
 
Abb. 4.13: Prototyp einer Pfanne für die Hüftendoprothetik. Für die reale Anwendung würde die Innenseite der 
Pfanne mit einem langkettigen Polymer (HDPE) beschichtet, das als Gleitpartner für die Kugel des Hüftgelenks 
dient (Ti-GfE02, 70 Vol. % Platzhalter, Fraktion AHC03, 355 – 500 μm, 1200°C, 2 h) [Bra03a, Lap04]. 
 
 
Die Kontur des Bauteils wurde vollständig auf einer Drehmaschine mit konventionellen 
Werkzeugen gefertigt. Aufgrund der geringen Festigkeit der im Grünzustand bearbeiteten 
Bauteile wurde auf eine exakte Vermessung im ungesinterten Zustand verzichtet. Nach dem 
Sintern wurde die Maßhaltigkeit der Bauteile durch eine dreidimensionale Vermessung ermit-
telt. Eine detaillierte Auflistung der Messwerte aller fünf hergestellten Prototypen findet sich 
in Tabelle 4.5. In der Tabelle sind die Soll- und Istwerte und Streubänder angegeben. Unter 
den gegebenen Bedingungen lagen die Abweichungen vom angestrebten Außendurchmesser 
(50,0 mm) innerhalb eines Streubands von 0,6 mm, für den Innenradius (41,15 mm) ergab 
sich ein Streuband von 0,2 mm. Dies bedeutet, dass bei der Herstellung von Bauteilen mit den 
vorliegenden Parametern mit Abweichungen der Maßhaltigkeit in der Größenordnung von 0,2 
bis 0,6 mm gerechnet werden muss. Wahrscheinliche Ursachen für die Abweichungen sind 
Dichtegradienten und Vorzugsorientierungen in den uniaxial gepressten Halbzeugen sowie 
Maßtoleranzen bei der mechanischen Bearbeitung. Eine Erhöhung der Maßhaltigkeit wird 
erwartet, wenn die Halbzeuge isostatisch gepresst werden bzw. wenn die endkonturnahe Fer-
tigung auf einer CNC gesteuerten Fräsmaschine erfolgt. 
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Tabelle 4.5: Ergebnisse der Untersuchung zur Maßhaltigkeit bei der Herstellung von Prototypen der Pfannenka-
lotte (td = Streuband, Verfahrensparameter Ti-GfE02, 70 Vol. % Platzhalter, Fraktion AHC03, Pressdruck 400 
MPa, 1200°C, 2 h, Vakuum). 
Probe Dsoll, mm Dist, mm td, mm dsoll, mm dist, mm td, mm 
Pfanne 01 50±0,05 50,927 0,353 41,15±0,05 41,192 0,115 
Pfanne 02 50±0,05 49,784 0,419 41,15±0,05 41,335 0,244 
Pfanne 03 50±0,05 50,572 0,554 41,15±0,05 41,178 0,189 
Pfanne 04 50±0,05 49,536 0,587 41,15±0,05 41,191 0,181 
Pfanne 05 50±0,05 49,886 0,547 41,15±0,05 41,208 0,189 
 
 
Prinzipiell ist zur Erhöhung der Maßhaltigkeit auch eine mechanische Nachbearbeitung im 
gesinterten Zustand möglich. Diese ist jedoch mit dem Risiko verbunden, die Poren durch 
eine plastische Verformung der Sinterstege bei der mechanischen Bearbeitung teilweise oder 
vollständig zu verschließen. Zusätzlich besteht die Gefahr, dass die poröse Struktur durch 
Schleifpartikel oder Schmierstoffe verunreinigt wird. Zur objektiven Beurteilung der Risiken 
wurde eine Studie zur mechanischen Bearbeitung von hochporösen Titan-Formkörpern im 
endgesinterten Zustand durchgeführt. Die Ergebnisse werden weiter unten diskutiert. 
 
 
Prototyp Wirbelsäulenimplantat (Cage) 
In Absprache mit der Fa. Synthes wurde die grundsätzliche Machbarkeit der endkonturnahen 
Fertigung eines Wirbelsäulenimplantats (sog. Cage) mit einer Gradierung der Porosität ge-
zeigt. Das Wirbelsäulenimplantat dient als Abstandshalter zwischen zwei benachbarten Wir-
belkörpern, wenn die Bandscheibe aufgrund degenerativer Prozesse komplett entfernt werden 
muss. Durch die Porosität besteht die Möglichkeit, dass der Knochen der Wirbelkörper in die 
offenporöse Oberfläche einwächst und so die benachbarten Wirbelkörper durch das Implantat 
zuverlässig stabilisiert werden. Zur Demonstration der Machbarkeit wurden zuerst zwei Pro-
benkörper mit einer vollständig durchgehenden Porosität gemäß der technischen Zeichnung 
(Abbildung 3.6) gefertigt. Bei der Bearbeitung durch Fräsen im Grünzustand wurde auf ein 
Aufmaß verzichtet, da in erster Linie die technische Machbarkeit im Vordergrund stand. Der 
Prototyp Cage01 wurde bei 1300°C, 3 h im Vakuum (10-3 Pa) gesintert. Die durchschnittliche 
Schrumpfung lag bei 15,3 %. Aufgrund der hohen Sintertemperatur kam es bereits zu einer 
leichten Wechselwirkung mit der planaren Sinterunterlage aus ZrO2. Die Folge war eine Be-
hinderung der Sinterschwindung im Bereich der Auflagefläche, die zu einem Verzug des 
Cages führte. Es wurde deswegen entschieden, die nächsten Proben bei niedrigerer Tempera-
tur und in einer ZrO2-Kugelschüttung zu sintern. Die Probe Cage02 war auf das gleiche Maß 
wie die Probe Cage01 gefräst. Die Sinterung wurde bei 1200°C, 2 Stunden im Vakuum (10-3 
Pa) in einer Kugelschüttung ausgeführt. Die Schwindung der Bauteile war wesentlich homo-
gener als für der Probe Cage01. Die durchschnittliche Schrumpfung lag bei ca. 8,2 %. 
 
Als nächster Schritt wurde ein dreischichtiger Prototyp hergestellt (Cage03). Dabei wurden 
die beiden äußeren Schichten aus einer Titan-Platzhalter-Mischung (70 Vol. % Platzhalter) 
gefertigt. Für Fertigung der inneren Schicht, die keine Makroporen aufweisen sollte, wurde 
nur das reine Titan-Pulver ohne Platzhalter verwendet. Das Pressen erfolgte kraftgesteuert in 
drei Stufen. Im Halbzeug war die Innenschicht aus reinem Titan-Pulver leicht konkav zur 
Pressrichtung gekrümmt. Als Ursache hierfür wurde die Wandreibung beim Pressen ange-
nommen. Trotzdem konnte der Prototyp Cage03 mit den bekannten Abmessungen aus dem 
Halbzeug gefräst werden. Das Bauteil wurde bei 1200°C, 2 h in der ZrO2-Kugelschüttung 
gesintert. Die durchschnittliche Schrumpfung war ca. 7 %. Abbildung 4.14 zeigt die beiden 
Prototypen Cage02 und Cage03. 
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Abb. 4.14: Vereinfachter Prototyp eines Wirbelsäulenimplantats (Cage) mit einer durchgehenden Porosität 
(Cage02) sowie mit einer stufenweisen Gradierung der Porosität (Cage03). Beide Probenkörper wurden durch 
eine endkonturnahe Formgebung im ungesinterten Zustand auf einer konventionellen Drehbank gefertigt (Ti-
GfE02, 70 Vol. % Platzhalter, Fraktion AHC03, 355 – 500 μm, 1200°C, 2 h). 
 
 
Aufbauend auf den Ergebnissen dieser Arbeit wurde das Verfahren der Bearbeitung von Ti-
tanpulver-Platzhalter-Presskörpern im Grünzustand (klassische Platzhaltermethode) an die 
Firma Synthes lizenziert und dort auf eine Fertigung unter industriellen Randbedingungen 
übertragen. Das Ergebnis war 2007 die Markteinführung eines mit dieser Methode hergestell-
ten Wirbelsäulenimplantats, das seitdem im klinischen Einsatz ist (Abbildung 4.15). Das Im-
plantat ist in 7 Größen erhältlich und kann so an die individuelle Physiognomie des Patienten 
angepasst werden. Das Implantat weist die bereits in dem Prototyp Cage03 realisierte stufen-
weise Gradierung der Porosität auf. Der in Abbildung 4.15 deutlich sichtbare Bereich mit 
reduzierter Porosität enthält ein Gewinde, über das das Implantat bei der Operation mittels 
eines speziellen Werkzeugs sicher positioniert werden kann. Das Implantat besitzt einen 
rechteckigen Querschnitt und ist an zwei gegenüberliegenden Kanten abgerundet. 
 
Hintergrund dieser geometrischen Ausführung ist eine spezielle Operationstechnik. Der Zu-
gang zur Wirbelsäule erfolgt über den Rücken des Patienten. Nach dem kompletten Entfernen 
der Bandscheibe wird diese durch zwei der gezeigten Implantate ersetzt. Das Implantat wird 
so zwischen die Wirbelkörper eingeführt, das zuerst die Längsseite des Rechteckquerschnitts 
parallel zu den Wirbelkörpern ausgerichtet ist (Abbildung 4.16). Im Anschluss wird das Im-
plantat über das Werkzeug um 100° gedreht, so dass es sich zwischen den Wirbelkörpern ver-
keilt. Die abgerundeten Kanten erleichtern die Drehung des Implantats bei der Operation. Um 
die bei der Torsion auftretenden Kräfte ohne Schädigung ertragen zu können, wurde der Be-
reich mit verringerter Porosität eingeführt, der auch das Gewinde für die Verbindung zum 
Werkzeug enthält. Nach der Positionierung erfährt das Implantat durch die Sehnen der Wir-
belsäule eine permanente Druckbelastung, die das Implantat an der dafür vorgesehenen Posi-
tion hält und den Anreiz für das Einwachsen des Knochens in die offenporöse Oberfläche des 
Implantats gibt. Zusätzlich zum porösen Implantat werden die angrenzenden Wirbelkörper 
durch eine Schraubenkonstruktion gegeneinander fixiert, so dass ein Teil der Belastung im 
Bewegungsablauf von dieser Konstruktion übernommen wird. 
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Abbildung 4.15: Wirbelsäulenimplantat (PLIF-Cage) hergestellt durch die Fa. Synthes nach der Platzhalterme-
thode. Das Implantat dient zur Fixierung benachbarter Wirbelkörper nach vollständiger Entfernung der Band-
scheibe [Imw07]. 
 
 
Abbildung 4.16: Positionierung des Wirbelsäulenimplantats bei der Operation. Durch die Drehung um 100° 
erfährt das Implantat aufgrund seines Rechteckquerschnitts eine permanente Druckbelastung, die das Implantat 
an seiner Position hält und das Knochenwachstum stimuliert [Syn07a]. 
 
 
Prototyp Zahnimplantat 
In Vorversuchen zeigte sich, dass eine komplette sintertechnische Lösung mit einer durchge-
henden Porosität sowie das direkte Aufsintern einer porösen Schicht auf einen dichten Titan-
kern nicht Ziel führend waren. Zum einen wurde in beiden Fällen die in der Norm ISO 14801 
geforderte Ermüdungsfestigkeit nicht erreicht. Zum anderen wurde beim Aufsintern der porö-
sen Beschichtung auf den Kern ein starker Verzug des dichten Titankerns in Folge des Grob-
kornwachstums bei der Sintertemperatur von 1300°C beobachtet. Aus diesem Grund wurden 
zwei weitere Lösungsansätze verfolgt, bei denen eine mit einer porösen Beschichtung verse-
hene Hülse mit einem dichten Titankern durch eine Steckverbindung verbunden wurde. 
Beim Lösungsansatz 1 (Abbildung 4.17) wurde der massive Titankern, der bereits ein M1,6 
Innengewinde enthielt, in die Hülse eingepresst und von der gegenüberliegenden Seite mit 
einer Schraube fixiert. Der Kopf der Schraube wurde im Anschluss auf der Drehbank konus-
förmig bearbeitet und die Oberflächenrauigkeit durch Sandstrahlen erhöht. Beim Lösungsan-
satz 2 (Abbildung 4.17b) wurde eine umlaufende poröse Beschichtung auf der Hülse erzeugt. 
In der Bohrung der Hülse wurde der massive Titankern durch eine Pressverbindung fixiert. 
Abbildung 4.18a zeigt den Übergang Hülse mit poröser Beschichtung zum dichten Titan-
kern. Die leichte Verdichtung der porösen Beschichtung an der Grenzfläche zum Titankern 
resultiert aus der mechanischen Bearbeitung der Hülse nach dem Sintern. Beim Lösungsan-
satz 2 wurde optional eine stabile Verbindung zwischen dem Kopf des Titankerns und der 
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porösen Beschichtung durch Elektronenstrahl-Schweißen im Vakuum erzeugt. Abbildung 
4.18b zeigt diese Elektronenstrahlschweißung im Querschnitt, die eine Tiefe von ca. 300 μm 
erreicht. 
 
Im Falle der Zahnimplantate wurde lediglich die auf dem Titanstab kaltisostatisch aufgepress-
te Pulver/Platzhalter-Mischung im Grünzustand bearbeitet. Da die Mischung auf einen geo-
metrisch definierten Stab aufgepresst wurde und die poröse Beschichtung eine einfache Form 
aufwies, konnte die endkonturnahe Sinterung mit hoher Präzision durchgeführt werden. Zur 
Erhöhung der Maßhaltigkeit wurde in Vorversuchen die zu erwartende Sinterschwindung 
ermittelt. Der restliche Teil der Formgebung war eine konventionelle mechanische Bearbei-
tung dichter Titanhalbzeuge, so dass die für diese Art der Bearbeitung üblichen Maßtoleran-
zen zugrunde gelegt werden konnten. 
 
 
Abb. 4.17: Nach der Platzhaltermethode hergestellte Titan-Zahnimplantate mit poröser Beschichtung, massivem 
Kern und M1,6 Innengewinde a.) Lösungsansatz 1: Fixierung durch Schraube b.) Lösungsansatz 2: Fixierung 
durch eine Pressverbindung (Hülse: Ti.GfE03, 70 Vol. % Platzhalter, Fraktion AHC02, 125 – 250 μm, Press-
druck 350 MPa, 1200°C, 3 h) [Sch07, Sch09]. 
 
 
Abb. 4.18: Zahnimplantat mit poröser Schicht, hergestellt nach Lösungsansatz 2 a.) Fixierung der Hülse mit 
poröser Beschichtung und Kern durch eine Pressverbindung b.) zusätzliche Fixierung der porösen Beschichtung 
durch Elektronenstrahlschweißen (Hülse: Ti.GfE03, 70 Vol. % Platzhalter, Fraktion AHC02, 125 – 250 μm, 
Pressdruck 350 MPa, 1200°C, 3 h) [Sch07, Sch09]. 
 
 
Mechanische Nachbearbeitung im gesinterten Zustand 
 
Eine Möglichkeit, die Maßhaltigkeit von hochporösen Titan-Bauteilen zu erhöhen, ist die me-
chanische Bearbeitung im endgesinterten Zustand. Am Institut für spanende Fertigung ISF in 
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Dortmund wurde eine Parameterstudie durchgeführt, um bevorzugte Parametersätze für die 
Bearbeitung durch Fräsen bzw. Schleifen sowie den Einfluss der Bearbeitung auf die Oberflä-
chenqualität zu ermitteln. Eine weitere Möglichkeit der Formgebung, die für poröse Metall-
formkörper häufig eingesetzt wird, ist die Funkenerosion. Es wurde untersucht, welchen Ein-
fluss die Funkenerosion auf die Oberflächenqualität der Titanproben hat und ob mögliche 
Rückstände durch eine Behandlung im Säurebad entfernt werden können. 
 
Fräsen
In einer Parameterstudie wurde die Abhängigkeit der Schnittkräfte Fx und Fy von der Schnitt-
geschwindigkeit vc, der Schnitttiefe ap sowie dem Zahnvorschub fz ermittelt. Alle Versuche 
wurden ohne zusätzliche Schmierstoffe trocken durchgeführt. Die Studie zeigte ähnliche Zu-
sammenhänge, wie sie bereits von dichten Werkstoffen bekannt sind, jedoch lagen die Pro-
zesskräfte aufgrund der geringeren inneren Festigkeit des hochporösen Titans niedriger. Ab-
bildung 4.19 fasst die wesentlichen Ergebnisse zusammen. Die Abbildungen 4.19a zeigt die 
Abnahme der Zerspankräfte Fx und Fy mit zunehmender Schnittgeschwindigkeit. Die Abnah-
me war besonders bei niedrigen Schnittkräften deutlich ausgeprägt. Ein gegenläufiger Effekt 
ergab sich, bei einer Erhöhung der Schnitttiefe bei vorgegebener Schnittgeschwindigkeit 
(Abbildung 4.19b). Unabhängig von den Schnittparametern wurde bei allen Fräsversuchen 
bereits nach einem Überlauf über die poröse Titanprobe (Wegstrecke lF = 44 mm) ein starker 
Verschleiß an der Schneidecke der Wolframkarbid-Schneidplatte beobachtet, der insbesonde-
re durch Ausbrüche an der Schneidecke gekennzeichnet war (Abbildung 4.19d). Ein Ver-
messen der Verschleißmarkenbreite durch metallographische Methoden zeigte einen beson-
ders hohen Werkzeugverschleiß bei mittleren Schnittgeschwindigkeiten und geringen Zahn-
vorschüben (Abbildung 4.19c). Unter diesen Bedingungen war das Wolframkarbid-
Scheidwerkzeug bereits nach einem Überlauf vollständig verschlissen. Eine geringere Schä-
digung wurde an den Freiflächen beobachtet, hier kam es eher zu einem Materialübertrag des 
Titans auf die Freifläche. Eine Charakterisierung der Oberfläche nach der Fräsbearbeitung 
zeigte zwei Phänomene. Zum einen war es nicht möglich, durch Fräsen eine vollständig plane 
Oberfläche zu erzeugen. Stattdessen wurde die Ausbildung eines mehr oder weniger ausge-
prägten Wellenprofils beobachtet, das zudem durch Ausbrüche und Krater in der porösen Ti-
tanoberfläche gekennzeichnet war. Durch diesen Effekt wird auch bei der Bearbeitung im 
endgesinterten Zustand nur eine bedingte Maßhaltigkeit erreicht. Je nach Wahl der Schnittpa-
rameter war es möglich, die offene Porosität fast vollständig zu erhalten (Abbildung 4.19e) 
oder durch Auftreten von plastischen Deformationsprozessen an der Oberfläche teilweise bis 
vollständig zu verschließen (Abbildung 4.19f). Eine starke plastische Deformation der Titan-
oberfläche ist in der Regel mit einem hohen Werkzeugverschleiß gekoppelt. Wird die 
Schneidkante durch Ausbrüche abgerundet, verstärkt dies wiederum den Effekt der plasti-
schen Deformation der Titanstege. Die Ursache hierfür ist der mit fortschreitender Abrundung 
zunehmend unsauber werdende Trennprozess, der in Quetschvorgängen an der Schneidkante 
resultiert. 
 
Im Folgenden wird kurz zusammengefasst, wie die Schnittparameter im Rahmen der durchge-
führten Verfahrensoptimierung bevorzugt sind, um einer Verschmierung der Oberfläche 
durch plastische Deformation der Titanstege entgegenzuwirken: 
 geringe Schnittgeschwindigkeiten vc  100 m/min 
 hohe Zahnvorschübe fz  0,3 mm 
 Fräsen im Gleichlauf-Modus 
 
Die Versuche zeigten, dass es prinzipiell möglich ist, die endgesinterte, hochporöse Titan-
oberfläche durch Fräsen so zu bearbeiten, dass die offene Porosität erhalten bleibt. Aufgrund 
der Welligkeit der Oberfläche nach der Fräsbearbeitung wurde allerdings nur eine bedingte 
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Maßhaltigkeit und Oberflächenqualität erreicht. Aufgrund des durch die Poren unterbroche-
nen Schnitts und die hohe Duktilität der Sinterstege wird ein starker Werkzeugverschleiß be-
obachtet, der einen häufigen Ersatz der Wolframkarbid-Schneidplatten erfordert und deshalb 
relativ aufwändig ist. Aus diesem Grund sollte im Idealfall die endkonturnahe Formgebung 
vollständig im ungesinterten Zustand erfolgen. 
 
 
  
  
  
Abbildung 4.19: Bearbeitung von hochporösen Titanformkörpern (Ti-GfE01, 70 Vol. % Platzhalter AHC03, 
1200°C, 2 h) durch Fräsen im gesinterten Zustand [Bra03] a.) Zerspankraft in x- und y-Richtung in Abhängig-
keit von der Schnittgeschwindigkeit b.) Zerspankraft in x- und y-Richtung in Abhängigkeit von der Schnitttiefe 
c.) maximale Verschleißmarkenbreite in Abhängigkeit von der Schnittgeschwindigkeit vc und des Zahnvor-
schubs fz d.) Verschleiß der Schneidkante nach einem Überlauf (Parameter: vc = 100 m/min, fz = 0,125 mm, ap = 
0,5 mm, Gegenlauf) e.) Erhalt der offenen Porosität bei niedriger Schnittgeschwindigkeit und großem Zahnvor-
schub (Parameter: vc = 100 m/min, fz = 0,5 mm, ap = 0,5 mm, Gleichlauf) f.) Verschmieren der Oberfläche bei 
erhöhter Schnittgeschwindigkeit und geringem Zahnvorschub (Parameter: vc = 100 m/min, fz = 0,125 mm, ap = 
0,5 mm, Gleichlauf). 
 
 
 
Kapitel 4: Pulvermetallurgie von porösem Titan 
 109
Schleifen
Auf eine detaillierte Beschreibung der Ergebnisse zur mechanischen Bearbeitung des hochpo-
rösen Titans durch Schleifen wird an dieser Stelle verzichtet und auf die relevante Literatur-
stelle [Bra03] verwiesen. Kurz zusammengefasst ist das Schleifen für die Bearbeitung von 
hochporösen Implantatwerkstoffen kritischer als das Fräsen einzustufen, da der Prozess ein 
Schmiermittel wie Öl erfordert, um eine Überhitzung der Probe zu vermeiden. Das Schmier-
mittel dringt in die Poren ein und ist selbst nach einer aufwändigen Reinigungsprozedur nur 
bedingt zu entfernen. Die Folge ist eine Einschränkung der Biokompatibilität. Für die 
Schleifversuche wurden Schleifräder aus Al2O3 bzw. SiC-Partikeln eingesetzt. In einer raster-
elektronischen Untersuchung der Titanoberfläche nach dem Schleifprozess wurden in beiden 
Fällen Partikel des Schleifmaterials nachgewiesen, die in die Oberfläche eingedrückt waren 
und so ebenfalls die Biokompatibilität beeinträchtigen können. Im direkten Vergleich der bei-
den untersuchten Schleifwerkstoffe erwies sich SiC als der bevorzugte Werkstoff. Bei ansons-
ten gleichen Parametern zeigte das SiC-Schleifrad niedrigere Schnittkräfte sowie einen gerin-
geren Verschleiß. Aufgrund des geringeren thermischen Eintrags war die Tendenz der Ver-
schmierung der Oberfläche durch plastische Deformationsprozesse geringer und die resultie-
rende Oberflächenqualität war entsprechend besser. 
 
Funkenerosion
Ein zuverlässiges Verfahren, um die offene Porosität an der Oberfläche zu erhalten, ist die 
Funkenerosion. Der Prozess eignet sich bevorzugt zur Herstellung von Formkörpern mit ein-
facher Geometrie und wurde in der Arbeit zur Herstellung von zylinderförmigen Druckproben 
verwendet. Zur Durchführung des Funkenerosions-Prozesses wurde ein mit Zn beschichteter 
Cu-Draht verwendet. Im Anschluss wurde die offenporöse Oberfläche mittels REM/EDX auf 
Rückstände des Erosions-Prozesses untersucht. In der Aufsicht zeigte sich eine Abrundung 
der Sinterstege infolge der partiellen Schmelzphasenbildung bei der Erosion (Abbildung 
4.20a). Im Querschliff zeigte sich die Ansammlung von Fremdpartikeln in den oberflächen-
nahen Poren des porösen Titans (Abbildung 4.20b). Eine EDX-Analyse dieser Fremdpartikel 
zeigte erhöhte Gehalte an Zink, Kupfer, Titan und Sauerstoff, so dass es sich mit großer 
Wahrscheinlichkeit um Rückstände des Schneiddrahts handelt. Der Sauerstoffgehalt kann 
durch die Oxidation der Schmelzphase im Kontakt mit dem Dielektrikum erklärt werden.  
 
Im Folgenden wurde versucht, die Proben durch eine starke Säure zu reinigen. Ausgewählt 
wurde Salpetersäure HNO3, die eine hohe Löslichkeit für Cu und Zn besitzt [Sch07], während 
Titan kaum angegriffen wird. Nach der Säurebehandlung, die mit Ultraschall unterstützt 
durchgeführt wurde, konnte eine Verringerung der Cu-Zn-Verunreinigungen nachgewiesen 
werden, eine vollständige Entfernung war jedoch nicht möglich. Bei optimierter Prozessfüh-
rung besteht das Potential, die Rückstände vom Erosions-Prozess weiter zu verringern. 
 
Aus biomedizinischer Sicht ist die Funkenerosion als sehr kritisch einzustufen, da Zn- und 
Cu-haltige Rückstände zelltoxisch wirken. Zudem ist die endkonturnahe Formgebung mit 
diesem Verfahren sehr eingeschränkt und die Prozessführung ist im Vergleich zur konventio-
nellen Bearbeitung im Grünzustand teuer. Trotz dieser Einschränkungen bietet sich das Ver-
fahren bevorzugt zur Herstellung von Druck- und Biegeproben an, da eine größere Anzahl 
von Probekörpern mit identischen Abmessungen vergleichsweise einfach hergestellt werden 
konnte. Ein direkter Einfluss des Funkenerosionsprozesses auf die mechanischen Eigenschaf-
ten konnte bisher nicht nachgewiesen werden. Es finden sich jedoch bei Druck- und Ermü-
dungsversuchen vereinzelt abgeplatzte Partikel neben der Probe. Diese konnten den auf den 
Titanstegen abgelagerten Partikeln zugeordnet werden. 
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Abbildung 4.20: Verunreinigung der offenporösen Oberfläche des Titans bei der Formgebung durch Funkene-
rosion a.) Erhalt der offenen Porosität nach dem Erosionsprozess, Abrundung der Stegoberfläche in Folge der 
partiellen Schmelzphasenbildung b.) Ablagerung von mit Cu und Zn verunreinigten Schmelztröpfchen auf der 
Oberfläche der Titanstege (Ti-GfE03, 70 Vol. % Platzhalter, Fraktion AHC03, 1300°C, 3 h). 
 
 
4.2 Optimierung der Verfahrenstechnik Metallpulver-Spritzguss 
 
Charakterisierung der Bindersysteme und Feedstocks 
 
Das Aufschmelzverhalten der Bindersysteme BS00 – BS05 wurde mittels DSC untersucht. 
Abbildung 4.21 zeigt, dass die für das Aufschmelzen der Einzelkomponenten charakteristi-
schen Peaks auch in den Bindersystemen noch eindeutig nachzuweisen sind. Jedoch ist zu 
erkennen, dass es zu einer Verschiebung der Peaks im Vergleich zu den DSC-Messungen der 
Einzelkomponenten kommt. Dies deutet daraufhin, dass es in den Bindersystemen zu einer 
chemischen Wechselwirkung zwischen den beiden Ausgangsstoffen kommt. Mit Ausnahme 
des Bindersystems BS00 ist der erste Peak zu höheren Temperaturen verschoben (Tabelle 
4.6). Der zweite Peak hingegen ist bei allen Bindersystemen zu niedrigeren Temperaturen 
verschoben. Vermutlich erleichtert die bei höheren Temperaturen als niedrigviskose Schmelze 
vorliegende erste Komponente das Aufschmelzen der zweiten Komponente. Am stärksten 
ausgeprägt ist dieser Effekt bei den Bindersystemen BS02 und BS03. 
 
Abbildung 4.22 zeigt die Viskosität der obengenannten Bindersysteme für Scherraten im 
Bereich von 0,1 bis 1000 s-1. Die in dieser Arbeit als erste Komponente verwendeten Polyme-
re (Wachs C und Paraffin 65) sind durch eine annähernd gleich niedrige Viskosität gekenn-
zeichnet. Aus diesem Grund ist bei einem Ersatz von Wachs C durch Paraffin 65 nur ein ver-
nachlässigbarer Einfluss auf den Spritzgussprozess zu erwarten, sofern die Volumenanteile 
konstant gehalten werden. Entsprechend wird der Viskositätsverlauf der Bindersysteme in 
erster Linie durch die Wahl der zweiten Komponente bestimmt. Besonders die Bindersysteme 
BS03 und BS05 nähern im Scherratenbereich von 1 – 100 s-1 den in der Literatur als optimal 
angesehenen Wert von 10 Pa·s gut an [Ger89], so dass diese Bindersysteme hinsichtlich des 
Fließverhaltens gegenüber den anderen Bindersystemen BS00 – BS02 und BS04 bevorzugt 
eingestuft werden. Bereits vor Zugabe des Metallpulvers zeigen die Bindersysteme tendenzi-
ell ein thixotropes (scherverdünnendes) Verhalten, das für die Formfüllung beim MIM-
Prozess als günstig angesehen wird. Tabelle 4.6 fasst die Viskosität der Bindersysteme bei 
konstanter Temperatur (150°C) und Scherrate (100 s-1) zusammen. 
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Abbildung 4.21: Bestimmung der Schmelzpunkte der Bindersysteme BS00 bis BS03 mittels DSC a.) BS00 b.) 
BS01 c.) BS02 d.) BS03 e.) BS04 f.) BS05 [Cys11]. 
 
 
Tabelle 4.6: Zusammenfassung der Charakterisierungsergebnisse der Bindersysteme BS00 – BS05 mittels DSC 
sowie Rotationsviskosimetrie. Bei T handelt es sich um die Temperaturabweichung in Bezug auf die Schmelz-
temperatur der Einzelkomponenten. 
Bindersystem Aufschmelzen der 
ersten Komponente 
Aufschmelzen der 
zweiten Komponente 
Temperatur [°C] 
für vollständiges 
Aufschmelzen 
Viskosität [Pa·s] 
bei T = 150°C, 
Scherrate 100s-1 Tpeak [°C] T [°C] Tpeak [°C] T [°C] 
BS00 116,4 -0,3 146,3 -1,3 163,1 0,05 
BS01 75,3 +4,2 113,4 -3,3 127,3 0,06 
BS02 79,5 +8,5 125,8 -12,9 142,4 1,1 
BS03 72,7 +1,6 125,1 -16,1 136,0 12,4 
BS04 71,0 -0,4 127,5 -14,0 142,1 18,5 
BS05 71,9 +1,3 128,1 -13,9 141,6 10,7 
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Abbildung 4.22: Bestimmung der Viskosität der Bindersysteme BS00 bis BS03 mittels Rotationsviskosimetrie, 
Temperatur bei der Messung einheitlich 150°C a.) BS00 b.) BS01 c.) BS02 d.) BS03 e.) BS04 f.) BS05 [Cys11]. 
 
 
Im Anschluss wurden aus den einzelnen Bindersystemen Feedstocks mit dem Titanpulver Ti-
TLS01 hergestellt. Die Feststoffgehalte waren einheitlich 68 Vol. % bei Feedstocks ohne 
Platzhalter und 75 Vol.% bei den Feedstocks mit Platzhalter (Verhältnis Titanpulver-
Platzhalter = 50:50 in Vol.%). Es folgte die Charakterisierung der rheologischen Eigenschaf-
ten mittels Kapillarviskosimetrie. Weiterhin wurden durch Warmpressen zylinderförmige 
Probenkörper hergestellt, an denen im Folgenden die Entbinderung, Entsalzung und Sinterung 
untersucht wurde. An dieser Stelle werden die wesentlichen Ergebnisse zusammengefasst. 
Eine ausführlichere Beschreibung findet sich in der Arbeit von Cysne Barbosa [Cys11]. 
 
Die im folgenden Absatz beschriebenen Ergebnisse gelten in gleicher Weise für Feedstocks 
ohne und mit Platzhalter. Bei den Feedstocks aus den beiden niedrigviskosen Bindersystemen 
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BS00 und BS01 kam es bei der Messung im Kapillarviskosimeter direkt zu einem Abscheren 
des Binders vom Feststoff, so dass die Kapillare bereits unmittelbar beim Aufbringen der 
niedrigsten Kraft verblockte. Die Feedstocks ließen sich zwar durch Warmpressen zu maßhal-
tigen Bauteilen verarbeiten. Jedoch kam es auch hier zum Abscheren des Binders vom Fest-
stoff, was sich durch das Anhaften von Binderresten an Werkzeug und Stempel zeigte. Bei 
den Feedstocks aus dem Bindersystem BS02 tropfte die Masse bereits beim Aufheizen aus 
dem Ausgang der Kapillare, was im Hinblick auf eine mögliche Verarbeitung in der senkrecht 
angeordneten Spritzeinheit der Zwei-Komponenten-Spritzgussanlage als kritisch eingestuft 
wurde. Unabhängig davon konnten die Feedstocks aus dem Bindersystem BS02 bei niedrigen 
Scherraten < 1000 s-1 im Kapillarviskosimeter vermessen werden. Bei höheren Scherraten 
kam es jedoch wiederum zu einem Verblocken der Kapillare. Die Feedstocks aus dem Bin-
dersystem BS03 blieben im Kapillarviskosimeter bis zur Krafteinleitung formstabil, jedoch 
wurde auch hier ein Verblocken der Kapillare bei Scherraten > 1000 s-1 beobachtet. Die letzt-
genannten Ergebnisse deuteten daraufhin, dass die Feststoffgehalte mit 68 Vol. % bei Feed-
stock ohne Platzhalter und 75 Vol. % bei Feedstocks mit Platzhalter zu hoch gewählt waren. 
Trotzdem konnten aus diesen Feedstocks ohne Probleme Formkörper durch Warmpressen 
hergestellt werden, die für die Charakterisierung der weiteren Prozessschritte dienten. 
 
Im Folgenden wurde der Feststoffgehalt durch eine Studie im Kapillarviskosimeter optimiert 
[Cys11]. Hierbei zeigte es sich als vorteilhaft, wenn ein Teil der ersten Binderkomponente 
(Feedstock ohne Platzhalter Ti-TLS01-BS04) bzw. der zweiten Binderkomponente (Feed-
stock mit Platzhalter Ti-TLS01-BS05-NaCl02-50) durch Stearinsäure ersetzt wurde. Die Zu-
gabe der Stearinsäure verbesserte bei hohen Feststoffgehalten aufgrund ihrer schmierenden 
Wirkung die Fließfähigkeit des Feedstocks. Als optimierter Feststoffgehalt ergab sich ein 
Wert von 64 Vol. % für den Feedstock ohne Platzhalter sowie 72 Vol. % für den Feedstock 
mit Platzhalter. Der höhere Feststoffbedarf für den Feedstock mit Platzhalter liegt in der 
bimodalen Partikelgrößenverteilung der Titanpulver-Platzhalter-Mischung begründet. 
 
Für beide Feedstocks ergab sich in Bezug auf den optimalen Feststoffgehalt eine recht gute 
Übereinstimmung mit dem aus der Klopfdichte abgeschätzten Wert. Das Titanpulver wies 
eine Klopfdichte von 65 % der theoretischen Dichte auf, so dass ein Bindergehalt von min-
destens 35 Vol. % benötigt wird, um den Raum zwischen den Pulverpartikeln vollständig mit 
Binder zu füllen. In gleicher Weise ergab sich für das Titanpulver/Platzhaltergemisch eine 
Klopfdichte von 73 % der theoretischen Dichte und somit ein Bindergehalt von mindestens 27 
Vol. %. In der Regel wird der Bindergehalt geringfügig höher als das durch die Klopfdichte-
messung ermittelte freie Volumen gewählt, um ein fehlerfreies Verspritzen des Feedstocks 
sicherzustellen [Ger97]. 
 
Die rheologischen Eigenschaften der optimierten Feedstocks Ti-TLS01-BS04 und Ti-TLS01-
BS05-NaCl02-50 wurden im Kapillarviskosimeter charakterisiert (Abbildung 4.23). Beide 
Feedstocks zeigten das für den Spritzguss bevorzugte scherverdünnende Verhalten. In Berei-
chen hoher Scherung (z.B. an Querschnittsverengungen oder scharfen Umlenkungen) kommt 
es zu einer Verringerung der Viskosität, wodurch die Formfüllung erleichtert und das Risiko 
der Separation des Binders vom Pulver verringert wird. Bei dem Feedstock Ti-TLS01-BS04 
wurde zudem die Verarbeitungstemperatur variiert, um die Mindesttemperatur zu bestimmen, 
bei der der Feedstock noch problemlos verarbeitet werden kann. Für den Spritzgussprozess 
wird eine möglichst niedrige Verarbeitungstemperatur angestrebt, da in diesem Fall das Risi-
ko der Binderzersetzung bzw. des Abdampfens des Binders am geringsten ist. Bei einer Tem-
peratur von 135°C ließen sich beide Feedstocks im Kapillarviskosimeter nicht mehr fördern. 
Im Temperaturbereich von 140 – 150°C konnten die Feedstocks im gesamten Scherratenbe-
reich vermessen werden, ohne das ein signifikanter Temperatureinfluss auf den Viskositäts-
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verlauf nachweisbar war. Aus diesem Grund wurde im Folgenden für den Zwei-
Komponenten-Spritzguss des Wirbelsäulenimplantats eine einheitliche Düsentemperatur von 
140°C gewählt. 
 
 
Abbildung 4.23: Bestimmung der Viskosität der für den Zwei-Komponenten-Spritzguss verwendeten Binder-
systeme mittels Kapillarviskosimeter im Temperaturbereich von 140 – 150°C a.) Ti-TLS01-BS04 b.) Ti- 
TLS01-BS05- NaCl02-50. 
 
 
Entbinderung (Wicken vs. Lösungsmittelextraktion) 
 
Wicken 
Da das Wicken bei einer Temperatur von 150°C durchgeführt wurde, kam es zu einem nahezu 
vollständigen Aufschmelzen beider Binderkomponenten. Abbildung 4.24 zeigt, dass es bei 
ausreichend langer Haltezeit möglich war, den Binder BS00 fast vollständig auszuschmelzen. 
Während nach einer Haltezeit von 10 h bereits ca. 60 Vol. % des Binders entfernt waren, stieg 
der Wert nach 20 h auf fast 90 Vol. % an. Für die Entfernung des Platzhalters erscheint dieser 
Sachverhalt vorteilhaft zu sein, da eine höhere offene Porosität für das Herauslösen des Salzes 
zur Verfügung steht als bei der nachfolgend beschriebenen Lösungsmittelextraktion. Ein ho-
her Grad der Entbinderung bereits beim ersten Entbinderungsschritt ist aber auch als kritisch 
einzustufen, da die Stabilität des Bauteils für die weitere Handhabung herabgesetzt wird. Aus 
diesem Grund wurde die Wickdauer für die warmgepressten Bauteile auf maximal 10 h be-
grenzt. Ein verfahrenstechnischer Nachteil des Wickens ist die Anhaftung des Wicksands auf 
der Oberfläche des teilentbinderten Bauteils. Der Sand konnte zwar durch ein Skalpell abge-
kratzt werden, dieser Verfahrensschritt führte jedoch zu einer Verschlechterung der Oberflä-
chenqualität und ist großtechnisch nicht umsetzbar.  
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Abbildung 4.24: Entbinderung von warmgepressten Zylinderproben (Durchmesser 12 mm, Höhe 10 mm) bei 
150°C durch Wicken (Feedstocks Ti-TLS01-BS00, Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50). 
 
Lösungsmittelextraktion
Die erste Binderkomponente der Bindersysteme BS01 – BS03 (Paraffin 65) wurde im Hexan-
bad herausgelöst. Hierzu wurde an Proben aus dem Bindersystem BS01 Versuche durchge-
führt, um den Einfluss der Hexanbadtemperatur auf die Extraktionsdauer zu bestimmen (Ab-
bildungen 4.25a und 4.25b). Bei einer Temperatur von 25°C waren nach 48 h lediglich 40 
Vol. % des Binders entfernt. Durch eine Temperaturerhöhung auf 50°C wurde der Wert be-
reits nach 24 h auf annähernd 50 Vol. %, nach weiteren 24 h auf 60 Vol. % gesteigert. Da 
dieser Wert dem Gehalt der ersten Binderkomponente im Bindersystem entspricht, deutet das 
Ergebnis darauf hin, dass nach 48 h das Paraffin fast vollständig herausgelöst ist. Da die Pro-
ben aus den Bindersystemen BS02 und BS03 unabhängig davon, ob Platzhalter enthalten wa-
ren, das gleiche Verhalten zeigten (Abbildungen 4.25c und 4.25d), wurde für die weitere 
Prozessoptimierung eine Hexanbadtemperatur von 50°C gewählt. Die erforderliche Haltezeit 
ist von der Wandstärke abhängig und muss für jede Bauteilgeometrie gesondert bestimmt 
werden. 
 
Weiterhin muss bei der Anwendung der Bindersysteme BS02 und BS03 beachtet werden, 
dass es bei der Lösungsmittelextraktion zu einem Quellen des Binders kam. Dieser Effekt 
machte sich in einer Höhenzunahme der Bauteile von 0,5 – 0,8 % beim Bindersystem BS02 
und 2,0 – 2,4 % beim Bindersystem BS03 bemerkbar. In radialer Richtung war der Effekt 
nahezu vernachlässigbar. Im Vergleich dazu zeigten Bauteile aus den Bindersystemen BS00 
und BS01 nahezu kein Quellen nach der Behandlung im Lösungsmittelbad. 
 
 
Abbildung 4.25: Entbinderung von warmgepressten Zylinderproben (Durchmesser 12 mm, Höhe 10 mm) bei 
150°C mittels Lösungsmittelextraktion a.) Ti-TLS01-BS01 und Ti-TLS01-BS01-NaCl02-50 bei 25°C b.) Ti-
TLS01-BS01 und Ti-TLS01-BS01-NaCl02-50 bei 50°C c.) Ti-TLS01-BS02 und Ti-TLS01-BS02-NaCl02-50 bei 
50°C d.) Ti-TLS01-BS03 und Ti-TLS01-BS03-NaCl02-50 bei 50°C [Cys11]. 
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Lösen des Platzhalters NaCl im Wasserbad 
 
Ein detaillierte Studie zum Herauslösen des Platzhalters NaCl in einem Wasserbad wurde in 
der Arbeit von Köhl an warmgepressten Probenkörpern aus dem Bindersystem BS00 durch-
geführt [Köh09]. Die Proben waren für 10 h bei 150°C gewickt, so dass etwa 60 Vol. % der 
Binderkomponenten zu Beginn der Entsalzung entfernt waren. Zusätzlich wurde der Gehalt 
des Platzhalters NaCl zu 30, 50 und 70 Vol. % (bezogen auf den Feststoffgehalt) variiert. 
Auch in diesem Fall wurde ein deutlicher Einfluss der Temperatur des Wasserbades auf die 
Entsalzungsdauer beobachtet. Abbildung 4.26 zeigt die Dauer der Entsalzung in Abhängig-
keit von der Temperatur des Wasserbads sowie des Platzhaltergehalts. Befindet sich das Lö-
sungsmittelbad auf Raumtemperatur, war es bei Platzhaltergehalten von 30 und 50 Vol. % 
nicht möglich, den Platzhalter vollständig aus den Probekörpern herauszulösen. Bei 70 Vol. 
% Platzhalter wurde erst nach ca. 50 h ein vollständiges Entfernen des Platzhalters erreicht. 
Durch ein Erwärmen des Wasserbads auf 80°C verringerten sich die Zeiten für das vollstän-
dige Lösen des Platzhalters auf ca. 6 h bei einem Platzhalteranteil von 30 Vol. %, 3,5 h bei 50 
Vol. % und 1,5 h bei 70 Vol. %. 
 
In Abbildung 4.27 ist die Bruchfläche des Grünkörpers nach der Formgebung gezeigt. Der 
Binder befindet sich zwischen den Pulverpartikeln und hält das Bauteil zusammen. Nach dem 
ersten Entbinderungsschritt (Abbildung 4.27b) entsteht eine durchgehende Mikroporosität, 
die für die rasche Entsalzung der Bauteile von großer Bedeutung ist. In gleicher Weise er-
leichtert sie bei Bauteilen ohne Platzhalter den Abtransport der Zersetzungsprodukte bei der 
thermischen Entbinderung. Abbildung 4.27c zeigt die Ausbildung der Makroporen nach der 
Entsalzung eines Formkörpers mit 70 Vol. % NaCl. Das hochporöse Netzwerk aus Titan-
Partikeln wird durch den Restbinder zusammengehalten. 
 
 
Abbildung 4.26: Herauslösen des Salzes aus teilentbinderten, warmgepressten Proben mit Variation des Platz-
halteranteils a.) Versuche bei Raumtemperatur b.) Versuche bei 80°C (Feedstocks Ti-TLS01-BS00-NaCl02-30, 
Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50, Ti-TLS01-BS00-NaCl02-70) [Köh09]. 
 
 
 
Abbildung 4.27: Darstellung der Teilschritte bis zur Entfernung des Platzhalters a.) Grünling b.) Teilentbinder-
tes Bauteil c.) Zurückbleibende Pore nach Entsalzung des Bauteils (Ti-TLS01-BS00-NaCl02-70) [Köh09]. 
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Thermische Entbinderung und Sinterung 
 
Nach dem Entfernen der ersten Binderkomponente im Bindersystem BS00 durch Wicken 
(150°C, 10 h) bzw. durch Herauslösen im Hexanbad für die Bindersysteme BS01 – BS03 
(50°C, 24 h) lagen in den Bauteilen Restbindergehalte von ca. 40 Vol.% (BS00) bzw. 50 
Vol.% (BS01 – BS03) vor. Dieser Restbinder wurde durch eine thermische Zersetzung ent-
fernt, die der eigentlichen Sinterung unmittelbar vorgeschaltet war. Um die optimale Tempe-
ratur der thermischen Entbinderung zu bestimmen, wurde die Zersetzung der Bindersysteme 
mittels DTA/TGA analysiert (Abbildung 4.28). Es zeigte sich, dass für alle Bindersysteme 
BS00 – BS03 eine Temperatur von 500°C bei einer Haltezeit von 2 h ausreichend war, um 
den Restbinder zu entfernen. Nach dem Entbinderungsschritt verbleiben an den Kontaktstel-
len zwischen den Pulverpartikeln Binderreste, die durch Kapillarkräfte an der Stelle gehalten 
werden [Ger97]. Diese Binderrückstände sowie bereits bei Temperaturen von etwa 600°C 
einsetzende Diffusions- und Sinterprozesse an den Kontaktstellen der Pulverpartikel sind im 
Wesentlichen für die Stabilität des entbinderten Bauteils verantwortlich. Es ist jedoch zu be-
achten, dass diese Binderreste eine der Quellen für die Aufnahme von Kohlenstoff- und 
Sauerstoffverunreinigungen bei der MIM-Prozessführung darstellen. 
 
 
Abbildung 4.28: Thermogravimetrische Analyse TGA der Bindersysteme a.) BS00 b.) BS01 c.) BS02 d.) BS03 
[Cys11]. 
 
 
Zur Charakterisierung des Sinterverhaltens wurden warmgepresste Titan-Proben aus den Bin-
dersystemen BS00 – BS03 ohne und mit Platzhalter einheitlich bei einer Temperatur von 
1300°C für 3 h im Vakuum gesintert. Die Sinterschwindung wurde in Bezug auf die Abmes-
sungen der Grünkörper ermittelt. Unabhängig vom Bindersystem ergab sich für die Proben 
ohne Platzhalter eine mittlere Sinterschwindung von 9,8  0,5 % in Längsrichtung sowie 11,3 
 0,9 % im Durchmesser (Mittelung über 20 Proben). Für die Proben mit 50 Vol. % Platzhal-
ter ergab sich eine Sinterschwindung von 11,6  0,7 % in Längsrichtung sowie 12,2  0,4 % 
im Durchmesser (Mittelung über 20 Proben). Der vergleichsweise geringe Unterschied der 
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Sinterschwindung in radialer Richtung für Proben ohne und mit Platzhalter ermöglichte die 
Herstellung von warmgepressten Probenkörpern mit einer stufenweisen Gradierung der Poro-
sität, ohne dass es beim Sintern zu einem Verzug der Proben oder einer Schädigung der Pro-
ben an der Grenzfläche kam. 
 
 
Gefüge des porösen Titans 
 
Abbildung 4.29 zeigt die Mikrostruktur einer mit 50 Vol. % Platzhalter hergestellten und bei 
1300°C für 3 h gesinterten Titan-Probe. Auf eine Korngrenzenätzung wurde an dieser Stelle 
verzichtet. Deutlich erkennbar ist die durch den Platzhalter erzeugte kubische Form der Mak-
roporen. Im Vergleich zu den über die klassische Platzhaltermethode hergestellten porösen 
Titan-Proben fällt die mit < 1 % deutlich geringere Mikroporosität der Sinterstege auf (vgl. 
Abbildung 4.11), die in erster Linie aus der kleineren Partikelgröße und den geringeren Ver-
unreinigungsgehalten der Ausgangspulver resultiert. 
 
 
Abbildung 4.29: Gefüge von Titan mit 51 Vol. % Porosität, hergestellt durch Metallpulver-Spritzguss (Feed-
stock Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50, 1300°C, 3 h). Die Mikroporosität der Sinterstege liegt bei lediglich 0,6 % 
[Köh09]. 
 
 
O-, C-, N-Verunreinigungsgehalte 
 
Tabelle 4.7 fasst die Verunreinigungsgehalte der mit den verschiedenen Bindersystemen her-
gestellten Titan-Formkörper zusammen. Im Vergleich zur klassischen Platzhaltermethode 
(vgl. Tabelle 4.4) zeigten die über Warmpressen bzw. MIM hergestellten Titan-Proben ten-
denziell niedrigere Sauerstoffgehalte, obwohl bei der Prozessführung ein intensiver Kontakt 
mit den organischen Bindern vorlag. Eine wesentliche Ursache hierfür waren die deutlich 
niedrigeren Verunreinigungsgehalte der gasverdüsten Titanpulver, die die ISO-Norm für Ti-
tan grade 2 erfüllten. Für die weitere Prozessführung von Vorteil ist die Anwendung sauer-
stofffreier Bindersysteme (BS01 – BS03). In diesem Fall kommt es im Vergleich zum Aus-
gangspulver nur zu einer vergleichsweise geringen Sauerstoffaufnahme nach dem Sintern. 
Hingegen führte der Einsatz von Stearinsäure (C17H35COOH) im Falle der Bindersysteme 
BS04 und BS05 zu einem signifikanten Anstieg der Sauerstoffverunreinigungen. Die Kohlen-
stoffgehalte waren im Vergleich zur klassischen Platzhaltermethode leicht erhöht, was auf-
grund der organischen Bindersysteme nicht unerwartet war. Trotzdem war es bei allen Pro-
benkörpern möglich, die Norm für Titan grade 4 zu erfüllen. Im Falle der sauerstofffreien 
Bindersysteme konnten sogar Probenkörper hergestellt werden, die die Norm Titan grade 2 
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erreichten. In Verbindung mit der geringen Mikroporosität sind deshalb gute mechanische 
Eigenschaften und eine geringe Neigung zur Versprödung zu erwarten. 
 
 
Tabelle 4.7: Aufnahme Sauerstoff (O), Kohlenstoff (C) und Stickstoff (N) in der Ti-Matrix in Abhängigkeit der 
Bindersysteme. Alle Proben wurden bei 1300°C, 3 h im Vakuum gesintert [Cys11]. 
 O [Gew. %] C [Gew. %] N [Gew. %] Referenz 
Ti-Pulver (Ti-TLS01) 0,180 0,010 0,001  
 
 
 
 
[Cys11] 
Ti-TLS01-BS00 0,254 0,047 0,007 
Ti-TLS01-BS01 0,204 0,034 0,004 
Ti-TLS01-BS02 0,204 0,041 0,003 
Ti-TLS01-BS03 0,205 0,041 0,009 
Ti-TLS01-BS04 0,337 0,063 0,012 
Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50 0,340 0,080 0,015 
Ti-TLS01-BS01-NaCl02-50 0,263 0,050 0,010 
Ti-TLS01-BS02-NaCl02-50 0,270 0,055 0,014 
Ti-TLS01-BS03-NaCl02-50 0,271 0,051 0,011 
Ti-TLS01-BS05-NaCl02-50 0,337 0,063 0,012 
Ti (grade 2) < 0,250 < 0,100 < 0,030  
[ISO5832-2] Ti (grade 3) < 0,350 < 0,100 < 0,050 
Ti (grade 4) < 0,400 < 0,100 < 0,050 
 
 
Herstellung von Implantat-Prototypen durch Metallpulver-Spritzguss 
 
Vorversuche zum Zwei-Komponenten-Spritzguss 
Zum Nachweis stufenweisen Gradierung der Porosität wurden zuerst Probekörper durch 
Warmpressen hergestellt. Hierbei wurde die Presse nacheinander mit Feedstocks ohne und 
mit Platzhalter gefüllt und im Verbund gepresst. Anschließend erfolgten die Prozessschritte 
der Entbinderung, der Entsalzung und der Sinterung analog wie vorne beschrieben [Köh09, 
Cys11]. Im Anschluss wurde der Prozess auf die MIM-Anlage übertragen. Hierbei basierten 
die grundlegenden Versuche auf der Methode des Insertion Injection Moulding. Durch die 
Verwendung unterschiedlicher Einlegeteile in eine zylinderförmige MIM-Form konnten die 
in den Abbildungen 4.30 und 4.31 gezeigten Bauteile realisiert werden.  
 
 
 
Abbildung 4.30: Herstellung eines Zylinders mit einer Gradierung der Porosität durch Anwendung eines Einle-
geteils beim Spritzgussprozess (2C-Insertion Injection Moulding). Das Gewinde wurde nachträglich durch me-
chanische Bearbeitung eingebracht (Feedstocks Ti-TLS01-BS00, Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50, Sinterung 
1300°C, 3 h, Vakuum) [Köh08, Köh09]. 
 
 
a.) b.)
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Abbildung 4.31: Unterschiedliche, in ihrer Porosität gradierte Ti-Bauteile durch Anwendung verschiedener 
Einlegeteile beim Spritzguss (2C-Insertion-Moulding, Feedstocks Ti-TLS01-BS00, Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50, 
Sinterung 1300°C, 3 h, Vakuum) [Köh08, Köh09, Bra09]. 
 
 
Nach dem Sintern der unterschiedlichen Bauteilgeometrien (1300°C, 3 h, Vakuum) wurde die 
radiale Sinterschwindung an den in Abbildung 4.30b gezeigten Positionen mit einer Schieb-
lehre ermittelt. Gemittelt über 15 Proben ergab sich eine Probendurchmesser von 12,59  0,08 
mm. Die angegebene Standardabweichung entspricht einer prozentualen Abweichung von < 
0,7 % in radialer Richtung und erfüllt so unter Berücksichtigung der Bauteilgröße die Norm 
für MIM-Bauteile [Epm04]. Bezogen auf den Durchmesser der Grünteile von 14,18 mm lag 
die Sinterschwindung bei etwa 11%, was gut mit den Ergebnissen der bei gleicher Temperatur 
gesinterten, warmgepressten Proben übereinstimmte. Da die Bauteile nach dem Sintern an 
den Stirnflächen abgedreht wurden, war eine exakte Bestimmung der Schwindung in Längs-
richtung nicht mehr möglich. 
 
 
Wirbelsäulenimplantat (Cage) 
Die Geometrie des Wirbelsäulenimplantats der Fa. Synthes eignet sich bevorzugt, um die 
Funktion des Zwei-Komponenten-Spritzgusses in Verbindung mit geeigneten Platzhaltern zu 
demonstrieren. Ausgehend von einer technischen Zeichnung, die von der Fa. Synthes bereit-
gestellt wurde (vgl. Abbildung 3.15), erfolgte die Konstruktion und Fertigung eines entspre-
chenden 2K-Werkzeugs. Mit diesem wurde der in Abbildung 4.32 gezeigte Implantat-
Prototyp unter Verwendung der Feedstocks Ti-TLS01-BS04 und Ti-TLS01-BS05-NaCl02-50 
gefertigt. Tabelle 4.8 fasst die Sinterschwindung der Bauteile in den verschiedenen Raum-
richtungen zusammen. 
 
 
Abbildung 4.32: Herstellung des Wirbelsäulenimplantats durch Zwei-Komponenten-Spritzguss aus den Feed-
stocks Ti-TLS01-BS04 und Ti-TLS01-BS05-NaCl02-50 (Sinterparameter 1300°C, 3 h). Im Bereich des gestri-
chelt gezeichneten Kreises wurde eine Delamination zwischen dem dichten und porösen Teil beobachtet 
[Cys11]. 
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Tabelle 4.8: Sinterschwindung der Wirbelsäulenimplantat-Prototypen (Feedstocks Ti-TLS01-BS04 und Ti-
TLS01-BS05-NaCl02-50, Sinterparameter 1300°C, 3h, n = 4, Geometrie vgl. Abbildung 3.15) [Cys11]. 
 
Abmessung [mm] und Sinterschwindung [%] 
a + b c d e f g 
Abmessungen 
Grünbauteil 24,40 3,30 10,20 3,50 5,55 12,15 
Abmessungen 
Sinterteil 21,33 ± 0,06 2,93 ± 0,03 8,83 ± 0,03 3,09 ± 0,03 4,79 ± 0,02 10,54 ± 0,03 
Sinter-
schwindung 12,60 ± 0,26 11,36 ± 0,87 13,48 ± 0,28 11,79 ± 0,71 13,74 ± 0,45 13,27 ± 0,21 
 
 
Der hergestellte Implantat-Prototyp demonstriert die grundsätzliche Machbarkeit des Zwei-
Komponenten-Spritzgussverfahrens, es bestehen jedoch noch folgende offene Fragen, die im 
Rahmen der vorliegenden Arbeit noch nicht zufriedenstellend gelöst werden konnten. 
 Ähnlich wie bei den warmgepressten Proben mit Platzhalter besteht die Tendenz, dass 
in den porösen Bereichen die oberflächennahen Poren teilweise geschlossen sind, so 
dass die Osseointegration im Fall der Implantatanwendung stark behindert wäre. Als 
Ursache für dieses Phänomen wird vermutet, dass beim Spritzgussprozess eine dünne 
Lage von Titanpulverpartikeln zwischen den Platzhaltern und der Wand der MIM-
Form gepresst wird. Dieser Effekt deutet auf eine Separation von Ti-Pulverpartikeln 
und Platzhaltern während des Spritzgussprozesses hin. Da zum gegenwärtigen Zeit-
punkt keine Nachbearbeitung der Formkörper nach dem MIM-Prozess vorgesehen ist, 
kommt es an der Oberfläche zu einem teilweisen Verschluss der Poren. Versuche, die 
Grünbauteile nach dem Spritzgussprozess bzw. endgesinterte Bauteile nachträglich zu 
trovalisieren, waren bisher nicht erfolgreich. Beim Trovalisieren werden die Bauteile 
in einem Wirbelbett aus keramischen Schleifkörpern bewegt, wobei im Idealfall die 
oberste Pulverlage abgetragen wird. Zurzeit wird versucht, das Problem durch eine 
Optimierung der Spritzparameter bei gleichzeitiger Erhöhung des Platzhalteranteils zu 
reduzieren. Im Vergleich zum MIM-Prozess tritt dieses Problem bei der klassischen 
Platzhaltermethode nicht auf, da die Oberfläche der gepressten Grünkörper mecha-
nisch bearbeitet wird und so eine mögliche Presshaut zuverlässig entfernt wird. 
 Im Bereich des in Abbildung 4.32 gestrichelt gezeichneten Kreises wurde bei allen 
untersuchten Bauteilen eine Delamination zwischen dem dichten und dem makroporö-
sen Teil beobachtet. Die Delamination konnte auch durch eine Variation der Spritzpa-
rameter (in erster Linie eine Variation des Einspritzdrucks zwischen 600 und 1000 
bar) nicht vollständig vermieden werden. Eine mögliche Ursache für diesen Effekt ist 
die falsche Positionierung des Einspritzkanals im Spritzgusswerkzeug, die eine homo-
gene Formfüllung erschwert. Bei hohen Einspritzdrücken wurde zudem beim Einsprit-
zen des zweiten Feedstocks mit Platzhalter eine Schädigung des zuerst eingespritzten 
Bauteils (Feedstock ohne Platzhalter) beobachtet. Aus diesem Grund wird vorgeschla-
gen, den Einspritzkanal bevorzugt an der Stirnfläche des Bauteils zu positionieren. 
Dies würde jedoch eine komplette Neukonstruktion des Werkzeugs erfordern. Hierauf 
wurde in der vorliegenden Arbeit verzichtet. 
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4.3 Mechanische Eigenschaften von porösen Titanformkörpern 
Um die Eignung des porösen Titans als Werkstoff für Last tragende Implantate besser beurtei-
len zu können, wurde eine detaillierte Studie der mechanischen Eigenschaften durchgeführt. 
Da hochporöse Implantate in erster Linie für Anwendungen geeignet sind, in denen sie eine 
Druckbelastung erfahren, erfolgte die grundlegende Charakterisierung der mechanischen Fes-
tigkeit durch statische und dynamische Druckversuche. Ergänzend werden am Ende des Kapi-
tels die ermittelten Festigkeitskennwerte unter biologischen Aspekten bewertet.
 
 
Statische Druckversuche 
Abbildung 4.33 zeigt exemplarisch die Stauchungskurve eines hochporösen Titan-
Formkörpers, der mit einem Platzhaltergehalt von 70 Vol. % hergestellt wurde. Die Verfor-
mung wurde parallel zur Pressrichtung des Grünkörpers durchgeführt. Das typische Verfor-
mungsverhalten der über die Platzhaltermethode hergestellten, hochporösen Formkörper kann 
in drei Bereiche eingeteilt werden, die fließend ineinander übergehen. 
I. linear elastischer Bereich 
II. Plateau 
III. Verdichtung 
 
Zu Beginn der Kurve findet sich ein Versatz des Kurvenverlaufs (in Abbildung 4.33 mit Pfeil 
gekennzeichnet), der eindeutig Setzbewegungen der Maschine vor dem eigentlichen Beginn 
der Verformung der hochporösen Struktur zugeordnet werden konnte. Im vorliegenden Fall 
beträgt der Versatz 3 %. Der für jede Probe spezifische Versatz wurde bei der Ermittlung der 
mechanischen Eigenschaften berücksichtigt. Die mechanischen Eigenschaften wurden ent-
sprechend der eingezeichneten Geraden a, b und c ermittelt, deren Bedeutung im Folgenden 
erläutert wird. 
 
I) Linear elastischer Bereich: Der E-Modul der hochporösen Titanproben wurde aus der Stei-
gung der Kurve im elastischen Bereich ermittelt. In diesem Bereich erfolgt die Verformung in 
erster Linie über eine elastische Biegung der Zellwände. Zur Ermittlung des E-Moduls wurde 
die Hilfsgerade a an dem Verlauf der Stauchungskurve im linear-elastischen Bereich ausge-
richtet und aus deren Steigung der E-Modul bestimmt. Die Position der Hilfsgerade berück-
sichtigt den oben diskutierten Versatz der Messkurve. 
 
II) Plateau: Die Verformung von hochporösen metallischen Werkstoffen ist am Ende des 
elastischen Bereichs durch die Ausbildung eines Spannungsplateaus gekennzeichnet. Als Be-
ginn der plastischen Verformung wird die Spannung definiert, bei der die Probe eine bleiben-
de plastische Verformung von 0,2 % erfährt. Der zugehörige Wert d0,2 wird durch die Hilfs-
grade b ermittelt, die parallel zur Gerade a verläuft und um 0,2 % verschoben ist. Im Bereich 
der Plateauspannung ergibt sich bei herkömmlichen Metallschäumen mit geringen Schwan-
kungen in der Wandstärke der Metallstege ein annähernd horizontaler Verlauf, d.h. es findet 
eine fortschreitende plastische Verformung bei annähernd gleichbleibender Spannung statt 
[Gib97]. Wesentliche Ursache für den Verlauf ist das lagenweise Kollabieren der Porenstruk-
tur [Ban01]. Im Falle des hochporösen Titans führt die unregelmäßige Porenverteilung und 
Wandstärke der Sinterstege zu einem kontinuierlichen Anstieg der Spannungs-
Stauchungskurve, die Ausbildung eines deutlich ausgeprägten Plateaus wird nicht beobachtet. 
Eine Erklärung hierfür liefert die nachfolgend beschriebene Untersuchung der Gefügeände-
rung in Abhängigkeit von dem Verformungsgrad. 
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III) Verdichtung: Die Plateauphase ist beendet, wenn sich der Großteil der gegenüberliegen-
den Porenwände nach starker plastischer Deformation der Sinterstege berühren. Die Folge ist 
ein starker Anstieg der Spannung und eine Annäherung an das Verformungsverhalten dichter 
Titanwerkstoffe. Um auch diesen Bereich zu charakterisieren und die Proben untereinander zu 
vergleichen, wurde für alle Proben einheitlich die Spannung d40 ermittelt, bei der eine Stau-
chung von 40 % vorlag (Gerade c). Auch in diesem Fall wurde der Versatz der Messkurven 
bei der Auswertung berücksichtigt. 
 
 
 
Abb. 4.33: Spannungs-Stauchungs-Kurve von porösem Titan (Ti-GfE03, Platzhalter AHC02, 125 - 250 μm, 
Anteil 70 Vol. %, Pressdruck 350 MPa, 1300°C, 3 h). Unterteilung in drei charakteristische Abschnitte I, II und 
III und Geraden (a, b, c) zur Ermittlung der mechanischen Eigenschaften [Sch07]. 
 
 
Die Ursache des für hochporöse Metalle ungewöhnlich gleichmäßigen Verlaufs der Kurve im 
Plateaubereich konnte durch eine Untersuchung der Gefügeänderung bei hohen Belastungen 
aufgezeigt werden (Abbildung 4.34).  
 
 
 
Abb. 4.34: Verformung von porösem Titan in Pressrichtung (Ti-GfE01, Platzhalter AHC03, 355 – 500 μm, 
Anteil 70 Vol. %, 1300°C, 3 h). Die plastische Deformation setzt mit einem Bruch der Sinterstege am geringsten 
Stegquerschnitt (siehe Pfeil) ein a.) Ausgangszustand b.) 8% Verformung c.) 17% Verformung d.) 24% Verfor-
mung e.) Verformungsverhalten makroskopisch, Deformation in %. 
e.) 
0 % 8 % 17 % 24 % 
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Bereits bei geringen Stauchungen kommt es zu einer plastischen Deformation der Zellwände, 
die von den Bereichen mit der geringsten Wandstärke ausgeht. Mit zunehmender Verformung 
kommt es an diesen Stellen zu einem Bruch der Sinterstege. Nach dem Bruch der Zellwand 
werden die Poren gleichmäßig zusammengedrückt und die Zellwände schieben sich ineinan-
der. Dieser Prozess setzt sich fort, bis die Poren fast vollständig verschlossen sind. Ab diesem 
Zeitpunkt wird ein starker Anstieg der Druckspannung beobachtet (Übergang zu Bereich III). 
Bei einer Belastung der Proben in Pressrichtung wird trotz des Bruchs der Zellwände auch bei 
Verformungen von über 50 % noch kein Abplatzen von Bruchstücken der Probe beobachtet. 
Stattdessen bauchen die Proben leicht tonnenförmig aus (Abbildung 4.34e). Ein ähnliches 
Verformungsverhalten wird ebenfalls in der Literatur beschrieben [Imw07]. 
 
Abbildung 4.35a zeigt den Einfluss der Porosität und der Belastungsrichtung auf die Span-
nungs-Stauchungskurven bei ansonsten gleichen Prozessparametern. Abbildung 4.35b zeigt 
die Streuung der Messwerte von jeweils 5 Probenkörpern, die aus dem gleichen Batch stam-
men. In diesem Fall erfolgte die Belastung in Pressrichtung. Besonders bei hoher Porosität 
zeigen die Spannungs-Stauchungskurven eine für hochporöse Werkstoffe erstaunlich gute 
Reproduzierbarkeit. Die Ursache hierfür wird wiederum in dem in Abbildung 4.34 gezeigten 
Verformungsverhalten gesehen. Die Versuche zeigen, dass es mit guter Reproduzierbarkeit 
möglich ist, die mechanischen Eigenschaften des hochporösen Titans über die Porosität ein-
zustellen und so z.B. den E-Modul gezielt an den menschlichen Knochen anzupassen. 
 
 
  
Abbildung 4.35: Einfluss der Porosität auf die mechanischen Eigenschaften a.) Einfluss der Anisotropie der 
axial gepressten Proben: durchgezogene Linien = Belastung in Pressrichtung, gestrichelte Linie = Belastung 
senkrecht zur Pressrichtung, [Sin10] b.) Vergleich von jeweils 5 Proben aus einem Batch, Belastung in Press-
richtung (Ti-GFE03, Platzhalter AHC03, Fraktion 355 – 500 μm, 60, 70 und 80 Vol. %, 1300°C, 3h) [Bra04]. 
 
 
In einer weiteren Studie wurde untersucht, welchen Einfluss die Kombination aus Porengröße 
und Anisotropie des Gefüges (vgl. Abbildung 4.12) auf die mechanischen Eigenschaften ha-
ben. Abbildung 4.36 zeigt die wesentlichen Ergebnisse dieser Studie. Die durch das uniaxiale 
Pressen hervorgerufene Anisotropie hat einen signifikanten Einfluss auf das Verformungsver-
halten, der mit der Größe der Poren zunimmt (Abbildung 4.36b). Für die mit der Platzhalter-
Fraktion 125 – 250 μm hergestellten Proben ergibt sich senkrecht zur Pressrichtung ein signi-
fikant höherer E-Modul von ~ 4,5 GPa im Vergleich zu 3 GPa bei einer Verformung parallel 
zur Pressrichtung. Auch bei den Proben mit der Platzhalter-Fraktion 355 – 500 μm ist das 
Spannungsplateau bei senkrecht zur Pressrichtung belasteten Proben viel deutlicher ausge-
prägt. Makroskopisch wird bei der Verformung dieser Proben ein Abscheren der Zellwände 
beobachtet, dass bei hohen Verformungsgraden zur Ausbildung von einzelnen, abgescherten 
Bruchstücken führt. Tabelle 4.9 fasst die wesentlichen mechanischen Kennwerte der porösen 
Titanformkörper noch einmal zusammen. 
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Abb. 4.36: Anisotropie der mechanischen Eigenschaften, A = Belastung in Pressrichtung, B = Belastung senk-
recht zur Pressrichtung a.) Poröses Titan hergestellt mit der Platzhalterfraktion 125 – 250 μm (Ti-GfE03, Platz-
halter AHC02, Anteil 70 Vol. %, 1300°C, 3h, Porosität 56,7 %) b.) Poröses Titan hergestellt mit der Platzhalter-
fraktion 355 - 500 μm (Ti-GfE03, Platzhalter AHC03, Anteil 70 Vol. %, 1300°C, 3h, Porosität 59,1 %) [Sch07, 
Sch09]. 
 
 
Tabelle 4.9: Mechanische Eigenschaften von porösem Titan (Ti-GfE03, Platzhalter AHC02 und AHC03, 350 
MPa, 1300°C, 3 h,  Krafteinleitung senkrecht zur Pressrichtung, II Krafteinleitung parallel zur Pressrichtung). 
 E-Modul 
[GPa] 
Streckgrenze d0,2
[MPa] 
d40
[MPa] 
 II  II  II 
Titan, 45 Vol. % Platzhalter 
AHC03, 355 – 500 μm 
n.b. 8,5 n.b. 107 n.b. > 1000 
Titan, 60 Vol. % Platzhalter 
AHC02, 125 – 250 μm 
4,9 3,0 60 45 450 280 
Titan, 60 Vol.% Platzhalter 
AHC03, 355 – 500 μm 
4,4 3,0 70 50 360 200 
Titan, 75 Vol.% Platzhalter 
AHC03, 355 – 500 μm 
n.b. 0,7 n.b. 9,1 n.b. 60 
n.b. = nicht bestimmt 
 
 
Zusammengefasst kann gesagt werden, dass kleinere Poren (Platzhalterfraktion 125 – 250 
μm) bei uniaxial gepressten Formkörpern zu einer insgesamt geringeren Anisotropie der me-
chanischen Eigenschaften führen. Noch isotroper verhalten sich kaltisostatisch gepresste 
Formkörper. Diese sind aber für die mechanische Bearbeitung im Grünzustand weniger at-
traktiv, da die Halbzeuge aufgrund der höheren Maßtoleranzen nach dem Pressen schwieriger 
einzuspannen sind. 
 
Neben den über die klassische Platzhaltermethode hergestellten porösen Titan-Formkörpern 
wurden auch die mechanischen Eigenschaften von warmgepressten Titanformkörpern mit 51 
und 62 % Porosität bestimmt [Köh09]. Abbildung 4.37 zeigt das Verformungsverhalten, das 
in zyklischen Laststeigerungsversuchen ermittelt wurde. In diesem Fall kamen gasverdüste 
Titanpulver (Ti-TLS01) zum Einsatz, die aufgrund der geringen Partikelgröße eine höhere 
Sinteraktivität als die bis zu diesem Zeitpunkt verwendeten HDH-Titanpulver aufwiesen. Ein 
Vergleich der vorliegenden Ergebnisse mit der Arbeit von Imwinkelried [Imw07] zeigte einen 
geringen Einfluss der gewählten Verfahrenstechnik auf die mechanischen Eigenschaften. Die 
geringfügig höhere Festigkeit der über das MIM-Verfahren hergestellten Proben bei ver-
gleichbaren Gesamtporositäten wird mit der geringeren Mikroporosität und somit erhöhten 
Stabilität der Sinterstege bei Verwendung der gasverdüsten Pulvercharge Ti-TLS01 erklärt. 
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Abbildung 4.37: Verformungsverhalten von durch Metal-Injection-Moulding hergestellten Formkörpers mit 51 
Vol. % bzw. 62 Vol.% Porosität (Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50 und Ti-TLS01-BS00-NaCl02-60, Sinterparameter 
1300°C, 3h, Vakuum) [Köh09]. 
 
 
Zu Beginn der Entwicklungen der Platzhaltermethode wurden auch hochporöse Titanform-
körper mit sphärischen Platzhalterpartikeln hergestellt. In diesem Fall kam als Platzhalter 
Harnstoff (auch bezeichnet als Urea oder Carbamide) zum Einsatz, der in spärischer Partikel-
form mit Partikelgrößen bis 2 mm kommerziell erhältlich ist. An einigen Formkörpern wur-
den Druckversuche durchgeführt, die hier zur Vervollständigung des Verformungsverhaltens 
von hochporösen Titanformkörpern gezeigt werden. Da es bei sphärischen Poren schwieriger 
ist, die für das Einwachsen des Knochens wichtige Interkonnektivität der Poren einzustellen, 
wurden die Versuche mit diesem Platzhalter schon frühzeitig eingestellt [Bra00a, Bra00b]. 
 
Abbildung 4.38 zeigt die Spannungs-Stauchungskurve einer mit dem sphärischen Platzhalter 
hergestellten Titanprobe (Platzhalter-Fraktion 1600 – 2000 μm, Platzhalteranteil 80 Vol. %) 
im Vergleich zu einer Probe die mit dem irregulär geformten Platzhalter (Fraktion 355 – 500 
μm, Platzhalteranteil 80 Vol. %). Liegen große sphärische Poren vor, nähert sich das Verfor-
mungsverhalten der hochporösen Titan-Formkörper dem von metallischen Schäumen bekann-
ten Verformungsverhalten an [Ban01]. Nach dem Bereich elastischer Verformung, in dem in 
erster Linie eine elastische Ausbeulung der Zellwände erfolgt, kommt es zur Ausbildung ei-
nes deutlich ausgeprägten Spannungsplateaus sowie zu einer relativ großen Schwankung der 
Kurvenverläufe zwischen mit gleichen Parametern hergestellten Proben.  
 
 
 
Abbildung 4.38: Verformungsverhalten von hochporösen Titan-Formkörpern bei Variation der Form des Platz-
halters: Sphärischer Platzhalter (Harnstoff), Fraktion 1600 – 2000 μm, im Vergleich zu irregulärem Platzhalter, 
AHC03, Fraktion 355 – 500 μm (Ti-GfE01, Platzhalteranteil 80 Vol. %, 1200°C, 1h) [Bra00a, Bra00b]. 
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Abbildung 4.39 zeigt das Versagen der Ti-Stege im Falle sphärischer Poren in Abhängigkeit 
des Verformungsgrads. Deutlich sichtbar ist auch das höhere Risiko der Bildung von Bruch-
stücken bei hohen Verformungsgraden, die für eine potentielle Implantatanwendung als kri-
tisch eingestuft wird. 
 
 
 
Abbildung 4.39: Verformungsverhalten eines hochporösen Titan-Formkörpers mit sphärischen Poren a.) Aus-
gangszustand b.) 20 % Stauchung c.) 40 % Stauchung (Ti-GfE01, Platzhalter Harnstoff, Fraktion 1600 – 2000 
μm, Anteil 80 Vol. %, 1200°C, 1h) [Bra00a, Bra00b]. 
 
 
Zyklische Ermüdungsversuche 
 
Statische Druckversuche allein liefern nur eine bedingte Aussage über die Eignung eines 
Werkstoffs für Last tragende Implantate. Ein wichtiges Kriterium für den Einsatz im mensch-
lichen Körper ist die Langzeitbeständigkeit unter der im natürlichen Bewegungsablauf auftre-
tenden zyklischen Belastung. Kommt es unter diesen Bedingungen zur Freisetzung von Parti-
keln oder Bruchstücken von der Implantatoberfläche an das umgebende Gewebe, besteht ein 
hohes Risiko, dass es zu einer Entzündung des umliegenden Gewebes kommt. Diese kann im 
ungünstigen Fall zum Versagen des Implantats führen.  
 
Zylinderprobe
Die Beständigkeit des hochporösen Titans gegen Ermüdung wurde in Abhängigkeit von der 
Porengröße in einem zyklischen Druckschwellversuch untersucht. Hierbei wurden funkenero-
dierte, zylinderförmige Proben (D = 10 mm, H = 15 mm) mit einer Belastungsfrequenz von 
50 Hz bis zu 4 Millionen Lastzyklen ausgesetzt. Die maximale Last wurde zwischen 40 und 
87,5 % der 0,2 % Stauchgrenze variiert. Die Last wurde parallel zur Pressrichtung der Proben 
aufgebracht. Abbildung 4.40 fasst die Ergebnisse zusammen. Jeder Datenpunkt entspricht der 
Mittelung über 3 Versuche. Die gewählte Belastungsfrequenz lag mit 50 Hz deutlich höher als 
die für den Test von Implantaten übliche Frequenz von 2 Hz. 
 
Es wird deutlich, dass es zu einer bleibenden plastischen Verformung kommt, wenn die 
Druckoberspannung einen bestimmten Wert übersteigt. Dieser Wert entspricht im Prinzip der 
Dauerfestigkeit. Für die Proben, die mit der Platzhalterfraktion 125 – 250 μm hergestellt wur-
den, wurde bei Belastungen  22 MPa keine bleibende Verformung der Probe mehr festge-
stellt, für die Fraktion 355 – 500 μm lag der Wert bei  18 MPa. Oberhalb dieser Werte 
kommt es zu einer irreversiblen plastischen Verformung der Probekörper. Nähert sich die 
Druckoberspannung der 0,2 % Dehngrenze an, ergab sich ein überproportionaler Anstieg der 
bleibenden Verformung. Bei der maximal gewählten Belastung (87,5 % von d0,2) lag diese 
bei etwa 0,3 %. Die Ursache der Abweichung von der Linearität ist nicht vollständig verstan-
den, es wird jedoch eine Abhängigkeit von der inhomogenen Verteilung der Zellwände inner-
halb der Probe vermutet. Nach dem Test wurde der Masseverlust der Proben ermittelt. Die mit 
der feineren Platzhalterfraktion hergestellten Proben zeigten keinen Masseverlust. Wurde die 
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gröbere Platzhalterfraktion verwendet, wurde im Mittel ein Masseverlust von 0,07 % festge-
stellt. Eine EDX-Analyse der Bruchstücke zeigte einen erhöhten Gehalt an Zn und Cu, so dass 
mit großer Wahrscheinlichkeit die bei der Funkenerosion an den Porenwänden anhaftenden 
Schmelztröpfchen (vgl. Abbildung 4.20) während der zyklischen Belastung abplatzten.  
 
 
 
Abbildung 4.40: Ermüdungsfestigkeit von porösem Titan mit Porengrößen von 125 - 250 μm und Porengröße 
355 - 500 μm, 4 Millionen Lastzyklen pro Messpunkt (Ti-GfE03, 70 Vol. % Platzhalter, 1300°C, 3h) [Sch07, 
Sch09]. 
 
 
Die Versuche zeigen, dass es grundsätzlich möglich ist, die porösen Titanproben bis nahe der 
Streckgrenze zyklisch mit Frequenzen bis 50 Hz zu belasten, ohne dass es zur Rissbildung 
oder zu einem katastrophalen Versagen kommt. Auch in diesem Fall wird deutlich, dass die 
Funkenerosion für die Formgebung von Implantaten als sehr kritisch eingestuft werden muss. 
 
 
Zahnimplantat-Prototypen
Alle Zahnimplanat-Prototypen, die im Rahmen dieser Arbeit hergestellt wurden, wurden ge-
mäß der Norm ISO 14801 zyklisch mit einer Kraft von 200 und 300 N belastet. Diese Kräfte 
entsprechen den beim Kauen auftretenden Kräften für die Schneide- bzw. Backenzähne. Die 
Tests wurden bis zu einer maximalen Zyklenzahl von 2 Millionen Lastzyklen durchgeführt. 
Abbildung 4.41 zeigt die ertragenen Spannungen der Implantat-Prototypen in Abhängigkeit 
von der Anzahl der Lastzyklen. Jeder Messpunkt entspricht einer einzelnen Probe. Der Auf-
trag erfolgt in Anlehnung an die klassischen Wöhlerkurven, auf Grund der begrenzten Anzahl 
an zur Verfügung stehenden Implantaten ist aber eine statistische Absicherung der Messer-
gebnisse nur bedingt möglich. Bei den mit „A“ gekennzeichneten Prototypen wurde auf den 
massiven Kern verzichtet, so dass im Bereich der Krafteinleitung eine durchgehende Porosität 
des Implantats vorlag. Die Prototypen „A“ wurden durch Funkenerosion aus einer gesinterten 
Platte herausgeschnitten, die eine stufenweise Gradierung der Porosität aufwies. Die erste 
Probe des Typs „A“ brach bei einer Belastung von 20 MPa bereits nach 7000 Lastzyklen. 
Auch nach einer Reduzierung der Belastung auf 15 MPa war die ertragene Lastwechselzahl 
mit 150.000 für die angestrebte Anwendung deutlich zu niedrig. Als Konsequenz wurde die 
Entwicklung von Zahnimplantaten mit durchgehender Porosität im Bereich der Krafteinlei-
tung eingestellt. Eine deutliche Verbesserung wurde durch die Einführung des massiven 
Kerns erreicht (Prototyp „B“). Hierfür wurde aus einem schmelzmetallurgisch hergestellten 
Titanstab ein massiver Kern herausgearbeitet, auf den die poröse Außenschicht bei 1300°C 
aufgesintert wurde. In Folge der hohen Sintertemperatur kam es im Bereich des Kerns zu ei-
nem starken Grobkornwachstum. Eine Probe der Serie „B1“ überstand bei einer Belastung 
von 15 MPa bereits 1,3 Millionen Lastzyklen, eine weitere Probe erreichte die geforderten 2 
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Millionen Lastzyklen, allerdings bei einer weiter reduzierten Last von 12 MPa. Eine Nachun-
tersuchung der Proben nach dem Ermüdungstest zeigte, dass die beim Test verwendete Ein-
bettmasse die poröse Außenschicht nur unvollständig infiltriert hatte. Nach der Optimierung 
des Einbettverfahrens durch Anwendung eines Vakuums konnte eine vollständige Infiltrie-
rung der porösen Schicht sichergestellt werden (Probe „B2“). Dieser Fall simuliert das Ein-
wachsen des Knochens bis zum Grund der porösen Schicht. Bei vollständiger Infiltrierung der 
Poren erfüllte auch die nach dem Verfahren „B“ hergestellte Probe die Norm ISO 14801. Da 
das Grobkornwachstum beim Prototypen „B“ mit einem leichten Verzug des massiven Kerns 
verbunden war, der die Maßhaltigkeit des Implantats beeinträchtigte, wurden in einem weite-
ren Entwicklungsschritt die Implantat-Prototypen „C1“ und „C2“ hergestellt. Bei diesen Im-
plantaten wurde die Stabilität und Maßhaltigkeit durch das Einpressen eines massiven, kalt-
verfestigten Titankerns in die mit der porösen Außenschicht versehene Hülse verbessert. Bei-
de Implantate konnten erfolgreich gemäß der Norm 14801 getestet werden. Nach 2 Millionen 
Lastzyklen trat keine offensichtliche Schädigung der Prototypen auf. 
 
 
 
Abbildung 4.41: Auftrag der ertragenen Spannungen von Zahnimplantat-Prototypen mit poröser Beschichtung 
für den Frontzahnbereich in Abhängigkeit von der Anzahl der Lastspiele, aufgenommen in Anlehnung an ISO 
14801 (A = Implantat mit durchgehender Porosität im belasteten Bereich, B = Implantat mit dichten Kern und 
aufgesinterter poröser Beschichtung, C = Implantate mit dichten Kern und aufgepresster, mit einer porösen Be-
schichtung versehener Hülse [Sch07, Sch09]. 
 
 
Im Anschluss an den Belastungstest wurden die nach den Verfahren „B“ und „C“ hergestell-
ten Implantate metallographisch nachuntersucht. Die Abbildungen 4.42a und b zeigen den 
Übergang dichter Kern – poröse Beschichtung für das Implantat „B“ auf der Seite der 
Krafteinleitung sowie auf der gegenüberliegenden Seite. Während auf der Seite der Kraftein-
leitung nach dem Test weiterhin eine gute Sinterverbindung der porösen Schicht an den mas-
siven Kern vorlag, ist auf der Gegenseite der Krafteinleitung kein Kontakt mehr zwischen 
Schicht und Kern zu erkennen. Ob es sich dabei um einen herstellungsbedingten, nicht vor-
handenen Kontakt oder einen durch die Ermüdungsprüfung verursachten Riss handelt, konnte 
nicht eindeutig geklärt werden. Auch an einem Schliff eines unbelasteten Implantats wurde an 
dieser Stelle eine mangelhafte Anbindung beobachtet. Auf eine weitere Optimierung des Ver-
fahrens „B“ wurde jedoch verzichtet, da die Variante „C“ nach derzeitigem Kenntnisstand 
aussichtsreicher erscheint.  
 
Die Abbildungen 4.42c und d zeigen die entsprechenden Stellen für das Implantat C1. Nach 
der zyklischen Belastung liegen keine Defekte in der porösen Struktur oder in der Kontaktzo-
ne zwischen poröser Schicht und Hülse vor. Zu erkennen ist eine partielle Verdichtung der 
porösen Beschichtung, die aus der mechanischen Bearbeitung der Hülse vor der Steckverbin-
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dung resultiert. Auf der Gegenseite der Krafteinleitung ist auch beim Implantat C1 eine Spalt-
bildung zwischen Kopf und poröser Schicht zu erkennen. Das Ergebnis wird durch die Nach-
untersuchung des Implantats C2 bestätigt (hier nicht im Bild gezeigt). 
 
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass es möglich ist, Zahnimplantate mit einer über die 
Platzhaltermethode hergestellten porösen Außenbeschichtung herzustellen, die die in der 
Norm ISO 14801 geforderten Festigkeitsanforderungen erfüllen. Bei den Ermüdungstests 
trägt die Infiltration der porösen Beschichtung mit der Einbettmasse wesentlich zum Errei-
chen der geforderten Dauerfestigkeit der Implantate bei. Im realen Anwendungsfall kann erst 
dann von einer guten Kraftübertragung zwischen dem Knochen und dem Implantat ausgegan-
gen werden, wenn der eingewachsene Knochen den Grund der porösen Beschichtung erreicht. 
Bei den zyklischen Tests zeigen die Implantatprototypen im Schliffbild selbst an den höchst-
belasteten Stellen keine deutliche Schädigung. Allerdings wurde bei einigen Implantaten auf 
der Gegenseite der Krafteinleitung ein Randspalt zwischen poröser Beschichtung und Implan-
tatkopf beobachtet, der aber die Dauerfestigkeit nicht nachweisbar änderte. Die Bildung die-
ses Spalts resultiert wahrscheinlich aus einer leichten Verkippung des Kerns in der Hülse in-
folge der Dauerbelastung auf die Kante. Trotzdem sollte die Spaltbildung aus Gründen der 
Betriebssicherheit vermieden werden. Ein Lösungsansatz zur Vermeidung der Spaltbildung ist 
das in Abbildung 4.18 gezeigte Elektronenstrahl-Verschweißen der Kontaktzone zwischen 
dem massiven Kopf und der porösen Schicht, das ein Verkippen des Kerns in der Hülse zu-
verlässig vermiedet. Durch die Schweißnaht wird zudem diese Kontaktzone sicher abgedich-
tet, so daß ein Einwachsen von Gewebe in den Spalt zwischen Kern und Hülse verhindert 
wird. 
 
 
Modellierung der Spannungsverteilung im Zahnimplantat 
Neben den experimentellen Untersuchungen des Ermüdungsverhaltens von Zahnimplantaten 
wurden in der Arbeit von Schiefer FEM-Modellierungen durchgeführt, in denen die Stabilität 
der entwickelten Zahnimplantate bei extremen Belastungsfällen im Kiefer simuliert wurde 
[Sch07, Sch09]. Auf eine detaillierte Beschreibung der Versuchsergebnisse wird an dieser 
Stelle verzichtet und auf die beiden zitierten Literaturstellen verwiesen. Grundsätzlich zeigt 
sich, dass unter den im Ermüdungstest vorliegenden Randbedingungen die Hülse und der 
Kern am stärksten belastet sind, die Belastungen aber noch unter der Dehngrenze des Titans 
liegen. Auf diese Weise bestätigt die Modellierung den experimentellen Befund. Im realen 
Einsatz besteht das Risiko, dass die Resorption des Kieferknochens noch weiter fortschreitet 
als in der Norm ISO 14801 (Implantat steht 3 mm frei)  definiert. Wird das Spannungsprofil 
bei einem Vorstehen des Implantats von 5 mm aus der Einbettmasse simuliert, kommt es zu 
einem Überschreiten der Dehngrenze an der der Lasteinleitung gegenüberliegenden Seite, so 
dass unter dieser Randbedingung im realen Einsatz mit einer Schädigung des Implantats ge-
rechnet werden muss. Ein wichtiges Ergebnis der Modellierung war auch, dass die Stabilität 
des Implantats mit steigendem Einwachsgrad des Knochens zunimmt. Aus diesem Grund ist 
es für den Einsatz von porösen Zahnimplantaten grundsätzlich wichtig, die Einheilzeit des 
Knochens abzuwarten, bevor das Implantat voll belastet wird. 
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Abbildung 4.42: Zahnimplantate mit poröser Beschichtung nach zyklischen Belastungstests nach Norm ISO 
1480, Bildung eines Spalts auf der Gegenseite der Krafteinleitung a.) Prototyp B, Seite der Krafteinleitung, b) 
Prototyp B, Gegenseite der Krafteinleitung c.) Prototyp C1, Seite der Krafteinleitung d.) Prototyp C1, Gegensei-
te der Krafteinleitung.
 
 
 
4.4 Biologische Eigenschaften von porösem Titan 
 
Bevor poröses Titan als Implantatwerkstoff im Patienten eingesetzt werden kann, sind eine 
Reihe von spezifischen, biologischen Charakterisierungen vorgeschrieben, die vom Implan-
tathersteller durchgeführt werden müssen [Win02]. Neben den bereits gezeigten Ergebnissen 
der mechanischen Eigenschaften unter statischen und dynamischen Belastungen stellen vor 
allem Zellkulturexperimente und Tierversuche wichtige Beurteilungskriterien für die Eignung 
eines Implantatwerkstoffs dar. Im Folgenden werden exemplarische Ergebnisse gezeigt, die 
an nach der klassischen Platzhaltermethode hergestellten Titanformkörpern erzielt wurden. 
 
 
Zellkulturversuche 
 
Die in den Versuchen verwendeten humanen mesenchymalen Stammzellen (hMSC) zeigten 
nach 24 h eine gute Anhaftung auf der Oberfläche der Sinterstege [Sch07]. Ein direkter Ein-
fluss der Größe der Makroporen auf die Anhaftung wurde nicht gefunden. Zusätzlich wurde 
die Vermehrung der auf porösem Titan kultivierten hMSC-Zellen analysiert (Abbildung
4.43). Nach 20 Tagen wurde eine signifikante Zunahme der MSC auf der Oberfläche nachge-
wiesen. Dieses Versuchsergebnis liefert einen wichtigen Hinweis auf die Eignung des porösen 
Titans als Implantatwerkstoff. Sowohl nach 24 h als auch nach 20 Tagen wurden vereinzelt 
tote Zellen (rot eingefärbt in Abbildung 4.43) nachgewiesen. Die Anzahl der toten Zellen lag 
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aber innerhalb der natürlichen Grenzen und wurde auch in Referenzmessungen ohne Anwe-
senheit eines Implantatwerkstoffs gefunden. Weitere Zellkulturexperimente an entsprechend 
hergestellten hochporösen Titanimplantaten sind in der Literatur beschrieben [Mül06]. 
 
 
Abb. 4.43: Mesenchymale Stammzellen, kultiviert auf porösem Titan der Porengröße 63-125 μm (Porosität 60 
Vol. %) für a.) 24 h und b.) 20 Tage. Die Zellen werden durch Fluoreszenzmikroskopie dargestellt. Grüne Be-
reiche stellen lebende Zellen, rote Bereiche tote Zellen dar [Buc06, Sch07]. 
 
 
Einwachsen des Knochens im Tierversuch 
 
Für ein zuverlässiges Einwachsen des Knochens ist es notwendig, dass die interkonnektieren-
den Porenkanäle einen Mindestdurchmesser um 100 μm aufweisen. Diese Randbedingung 
war erst bei Platzhalteranteilen von  60 Vol. % erfüllt. Ergebnisse der Porengrößenanalyse 
mittels Hg-Porosimetrie sind in Abbildung 4.44 gezeigt. Der d50-Wert der Porenkanaldurch-
messer liegt bei 60 Vol. % Platzhalter und einer Platzhalterfraktion von 355 – 500 μm im Be-
reich von 100-150 μm. Dieses Ergebnis wird durch die Arbeit von Singh bestätigt [Sin09]. 
 
 
 
Abbildung 4.44: Hg-Porosimetrie von porösem Titan mit 60 Vol.% Platzhalter (Ti-TLS01-BS00-NaCl02-60, 
1300°C, 3 h) [Köh09]. 
 
 
Das Einwachsverhalten des Knochens in die offenporöse Titanstruktur wurde im Auftrag der 
Fa. Synthes an der McGill Universität, Montreal, Kanada durchgeführt [Ste05]. Nach 4 Wo-
chen waren ca. 17 % des offenen Porenraums mit Knochensubstanz gefüllt. Nach 12 Wochen 
erhöhte sich der Wert auf 40 % (Abbildung 4.45). Die durch den Herstellungsprozess beding-
te Anisotropie der Makroporen hatte keinen deutlichen Einfluss auf das Einwachsverhalten 
a.) b.)
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des Knochens. An einigen Proben wurden nach der Explantation Scherversuche durchgeführt, 
bei denen das mit Knochensubstanz durchwachsene Implantat aus dem Knochen herausge-
drückt wurde. Nach 4 Wochen lag die Scherfestigkeit mit 21,4  8,2 MPa bei etwa 40 % der 
Scherfestigkeit des kortikalen Knochens und erhöhte sich auf 28,6  5,1 MPa (57 %) nach 12 
Wochen. Dieses Ergebnis wurde als positiv bewertet, da bereits zu einem für Implantate frü-
hen Zeitpunkt eine relativ hohe Belastbarkeit des Implantats erzielt wurde. Für den Patienten 
bedeutet dies eine Verkürzung der Rekonvaleszenzzeit, nach der das Implantat vollständig 
belastet werden kann. 
 
 
Abbildung 4.45: Tierversuch zur Bestimmung des Einwachsverhalten des kortikalen Knochens in ein nach der 
Platzhaltermethode hergestelltes, poröses Titanimplantat (Porengröße 100 – 700 μm, Porosität 60 %). Entnahme 
der Probe nach 12 Wochen a.) transversaler Schnitt b.) longitudinaler Schnitt [Ste05].  
Mechanische Eigenschaften im Vergleich zum menschlichen Knochen 
 
Abbildung 4.46 zeigt die Spannungs-Dehnungskurven von porösen Titanformkörpern unter 
Druckbelastung in Abhängigkeit von der Porengröße im Vergleich zu kortikalem und spongi-
ösem Knochen [Gib97]. Der kortikale Knochen zeigt unter Druckbelastung ein relativ sprödes 
Verhalten, während der spongiöse Knochen eine große Stauchung bis zum Bruch zulässt. Im 
Gegensatz dazu zeigt Titan bei einer Porosität von ca. 60 % ein Verformungsverhalten, das 
ziemlich genau zwischen den Eigenschaften der beiden Knochenarten liegt.  
 
Ein Vergleich mit Abbildung 4.35 zeigt, dass je nach Bedarf durch eine Variierung des 
Platzhaltergehalts die mechanischen Eigenschaften des porösen Titans in guter Näherung so-
wohl an den kortikalen als auch an den spongiösen Knochen angepasst werden können. Bei 
niedrigen Porositäten ist aber zu beachten, dass die für das Einwachsen des Knochens not-
wendige offene Porosität teilweise verloren geht. Für die biomedizinische Anwendung sollte 
zusätzlich beachtet werden, dass hochporöse Implantate in der Regel nicht über die 0,2 % 
Stauchgrenze d0,2 belastet werden, um eine irreversible Schädigung des Implantats zu ver-
meiden. Bei Verformungen dieser Größenordnung wurde sowohl bei statischen als auch dy-
namischen Druckversuchen ein Abbrechen einzelner Partikel oder Sinterstege beobachtet, 
sofern die Proben nicht durch Funkenerosion bearbeitet waren. Bei hohen Porositäten  70 
Vol. % ist zu beachten, dass der Werkstoff zwar eine knochenähnliche Elastizität aufweist, 
die mechanische Festigkeit aber so gering wird, dass eine Anwendung als Last tragendes Im-
plantat in Frage gestellt ist. Bei der Herstellung von durchgehend porösen Implantaten stellt 
5 mm 
a.) b.)
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deshalb in der klinischen Anwendung eine Porosität im Bereich von 60 – 65 % den besten 
Kompromiss dar [Imw07]. 
 
Ist die Eignung eines neuen Implantatwerkstoffs nach einer umfassenden Charakterisierung 
der mechanischen und biologischen Eigenschaften in Zellkultur- und Tierversuchen nachge-
wiesen, sind vor der Markteinführung klinische Studien am Menschen an speziell ausgewähl-
ten Patientengruppen notwendig. Hierbei ergibt sich zum ersten Mal eine belastbare Aussage 
über die Eignung des Implantatkonzepts unter realen Bedingungen. Aufgrund der unter-
schiedlichen Physiognomie des menschlichen Skeletts sind Abweichungen zu den Ergebnis-
sen der Tierversuche möglich. 
 
 
 
Abbildung 4.46: Statische Druckfestigkeit von porösem Titan in Abhängigkeit von der Porosität im Vergleich 
zum kortikalen („C“) und spongiösen („S“) Knochen, Belastung in Pressrichtung (Ti-GFE03, Platzhalter 
AHC03, Fraktion 355 – 500 μm, 60, 70 und 80 Vol. %, 1300°C, 3h, mechanische Eigenschaften des Knochens 
nach Gibson und Ashby) [Gib97, Sch07]. 
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5. Bewertung und Schlussfolgerungen zur Pulvermetallurgie von porösem 
Titan
 
5.1 Herstellungsverfahren 
 
Platzhaltermethode
Grundlage der Arbeit war die seit den 1950er Jahren für die Herstellung von metallischen 
Filtern bekannte Platzhaltermethode, bei der durch die Anwendung temporärer Platzhalter 
definierte Porositäten in pulvermetallurgischen Funktionsbauteilen aus Eisen-basierten Legie-
rungen erzeugt wurden [Agt57]. Die Filter wiesen eine einfache, plattenförmige Geometrie 
auf und waren presstechnisch hergestellt. Die Platzhaltermethode wurde Ende der 1990er Jah-
re in Jülich aufgegriffen und auf Titan-basierte Werkstoffe übertragen [Bra00]. Die ersten in 
Jülich hergestellten hochporösen Titanstrukturen waren für den Leichtbau in mobilen Anwen-
dungen bestimmt. Zu diesem Zeitpunkt war die Reduzierung der Sauerstoff- und Kohlenstoff-
aufnahme bei der Prozessführung ein wesentliches Entwicklungsziel. Diese Elemente werden 
als interstitiell gelöste Atome in das Titan-Gitter eingebaut und verfestigen den Werkstoff. 
Um eine starke Versprödung des Werkstoffs zu vermeiden, wurde zur Definition der maximal 
zulässigen Verunreinigungsgehalte die Norm ISO 5832-2, Titan grade 4 (< 0,40 Gew. % O, < 
0,10 Gew. % C) herangezogen. Die Norm Titan grade 4 konnte erfüllt werden, wenn als 
Platzhalter Ammoniumhydrogenkarbonat (NH4)HCO3 oder Harnstoff (NH2)2CO eingesetzt 
wurden, die bereits für Eisen-basierte Legierungen aus der Literatur bekannt waren [Sko74, 
Kos83]. Die für die Verarbeitung von Titanpulvern notwendige Weiterentwicklung der Platz-
haltermethode wurde durch zwei Patente des Forschungszentrums Jülich geschützt [Nel96, 
Buc97]. Im Rahmen eines Industrieprojekts mit der Fa. Synthes wurde 2001 die Idee aufge-
griffen, den Stand der Technik für die Herstellung poröser Titan-Implantate zu nutzen. Moti-
vation für die Arbeiten war die bekannte Tatsache, dass poröse metallische Implantate auf-
grund des Einwachsens des Knochens in die Poren (sog. Osseointegration) eine verbesserte 
Fixierung des Implantats im Skelett erwarten lassen [Hah70, Hir71, Gal71, Nil73, Bob80, 
Bob80a]. Weiterhin bietet die Platzhaltermethode den Vorteil, dass die Porosität gezielt ein-
gestellt werden kann. Auf diese Weise lässt sich der E-Modul des Implantats exakt an die 
Steifigkeit des Knochens anpassen, wodurch das Risiko der Knochenresorption durch Span-
nungsabschirmung (sog. Stress-shielding) deutlich minimiert wird [Rob76, Cam78]. Wesent-
liches Ziel des Industrieprojekts war die Entwicklung der Verfahrenstechnik zur endkontur-
nahen Formgebung von komplex geformten, hochporösen Titan-Implantaten. Nach Abschluss 
des Industrieprojekts im Jahr 2002 wurde das Themengebiet eigenständig am Institut weiter-
verfolgt. Die Zusammenfassung und Bewertung der erzielten Ergebnisse erfolgt im An-
schluss. 
 
Die Anwendung der Platzhaltermethode zur Herstellung hochporöser Titan- und Magnesium-
Formkörper für biomedizinische Anwendungen wurde 2001 zeitgleich durch Wen et al. in der 
Literatur beschrieben [Wen01]. In den letzten Jahren wurde das Potential der Platzhalterme-
thode zunehmend von weiteren Forschergruppen erkannt und wird bis heute intensiv für bio-
medizinische Anwendungen untersucht [Li04, The04, Hsu07, Hon08, Doi09, Avi11, Bla11]. 
Die Platzhaltermethode kann mit vergleichsweise einfacher Anlagentechnik (Pulverpresse, 
Trockenschrank mit Abzug, Sinterofen) durchgeführt werden, so dass auch im universitären 
Umfeld viele Forschergruppen das Thema aufgegriffen haben [Ese07, Tun09, Niu09, Sin09, 
Sin10, Ye10, Ago11, Ese11, Tun11, Tun11a]. Der Fokus der Arbeiten der meisten Forscher-
gruppen liegt auf einer umfassenden Untersuchung der mechanischen und biologischen Ei-
genschaften, die in der Regel an vergleichsweise einfachen Formkörpern (Quader- oder Zy-
lindergeometrie) charakterisiert werden. 
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Formgebung durch mechanische Bearbeitung im gesinterten Zustand 
Trotz der inzwischen recht großen Anzahl an Publikationen im Bereich der Platzhaltermetho-
de zur Herstellung hochporösen Titans finden sich in der Literatur kaum Arbeiten, die sich 
mit der endkonturnahen Formgebung dieses Werkstoffs befassen. Beim Pressen von Titan-
pulver-Platzhalter-Mischungen bildet sich aufgrund der Duktilität der Titanpulver in Verbin-
dung mit der Wandreibung in der Regel eine Presshaut, die einen Teil der oberflächennahen 
Poren verschließt. Wird die Presshaut nicht entfernt, ist das biomedizinische Anwendungspo-
tential eingeschränkt. Eine mechanische Bearbeitung der hochporösen Titan-Formkörper nach 
dem Sintern zur Entfernung der Presshaut und zur Formgebung wird als kritisch bewertet. 
Beim mechanischen Bearbeiten der Formkörper z.B. durch Drehen oder Fräsen werden ober-
flächennahe Poren durch plastische Deformation der duktilen Sinterstege teilweise oder voll-
ständig verschlossen [Bra03, Tut11]. Zusätzlich kommt es aufgrund des unterbrochenen 
Schnitts zu einem hohen Werkzeugverschleiß. Eine alternative Methode der Formgebung im 
gesinterten Zustand ist die Funkenerosion. Mit diesem Verfahren können maßhaltige und of-
fenporöse Formkörper hergestellt werden, die sich hervorragend zur Charakterisierung der 
mechanischen Eigenschaften eignen [Imw07]. Die Funkenerosion besitzt jedoch verfahrens-
technisch deutliche Einschränkungen, wenn komplexere Bauteilgeometrien gefordert sind. 
Zudem stellen mögliche Rückstände des Cu-haltigen Schneiddrahts in den oberflächennahen 
Poren (vgl. Kapitel 4.1) die Biokompatibilität in Frage.  
 
Endkonturnahe Formgebung durch Grünbearbeitung 
Um die obengenannten Nachteile zu umgehen, wurde in der vorliegenden Arbeit eine Verfah-
renstechnik entwickelt, die eine endkonturnahe Formgebung komplex geformter Implantate 
unter Beibehaltung der offenen Porosität ermöglicht. Die Formgebung basiert auf der mecha-
nischen Bearbeitung von Titanpulver-Platzhalter-Presskörpern im ungesinterten Zustand (sog. 
Grünzustand) vor der Entfernung des Platzhalters [Lap04]. Um eine gute Verpressbarkeit der 
Mischung zu gewährleisten, wurden als Ausgangswerkstoff kantige Titanpulver verwendet, 
die über den sog. HDH-Prozess (Hydrieren-Mahlen-Dehydrieren) hergestellt waren. Es konn-
te gezeigt werden, dass bei 300 – 400 MPa verdichtete Presskörper eine ausreichende Stabili-
tät aufwiesen, um sie auf einer konventionellen Dreh- oder Fräsbank endkonturnah zu bear-
beiten. Die Biegefestigkeit der Halbzeuge lag im Bereich von 3 – 5 MPa. [Lap05]. Bei der 
Formgebung konnte auf den Zusatz von Presshilfsmitteln oder Bindern verzichtet werden, da 
der Platzhalter beim Pressen deren Funktion übernahm (nachgewiesen bis zu Bauteilabmes-
sungen  60 mm, Höhe 25 mm). Auf diese Weise konnten im endgesinterten Bauteile Sauer-
stoff- und Kohlenstoffverunreinigungen erreicht werden, die die Norm Titan grade 4 (< 0,4 
Gew. % O, < 0,1 Gew. % C) erfüllten. Bei einer Vergrößerung der Bauteilabmessungen ist 
jedoch aufgrund der begrenzten mechanischen Festigkeit der Presskörper der Einsatz von 
Bindern zu empfehlen, auch wenn dadurch höhere Verunreinigungsgehalte zu erwarten sind. 
Beim uniaxialen Pressen der Titanpulver-Platzhalter-Mischung in einer starren Matrize ist zu 
beachten, dass die Platzhalterpartikel nach dem Pressen eine Vorzugsorientierung senkrecht 
zur Pressrichtung aufweisen, die zu anisotropen Festigkeitseigenschaften im gesinterten Bau-
teil führt [Sch07, Imw07, Sch09, Sin10]. Die Anisotropie nimmt mit der Größe der Platzhalt-
erpartikel zu. Erfolgt die Herstellung der Halbzeuge über das kaltisostatische Pressen, wird 
die Anisotropie der mechanischen Eigenschaften deutlich reduziert [Sch07]. Die geringere 
Maßhaltigkeit kaltisostatisch gepresster Halbzeuge erschwert jedoch die Einspannung bei der 
Grünbearbeitung. Ein innovativer Ansatz aus der Literatur ist das uniaxiale Vorverpressen 
von Halbzeugen bei vergleichsweise niedrigem Druck (100 MPa) mit einer anschließenden, 
kaltisostatischen Nachverdichtung bei Pressdrücken bis 300 MPa [Tun09, Tun11]. Bei der 
Bauteilauslegung für die Grünbearbeitung ist die zu erwartende Sinterschwindung als Aufmaß 
zu berücksichtigen. Diese liegt in Abhängigkeit von der Partikelfraktion des Titanpulvers, des 
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Pressdrucks, des Platzhaltergehalts und der Sinterparameter in der Größenordnung von 8 – 14 
%. Der Platzhalter wird vor der Sinterung durch eine Wärmebehandlung bei Temperaturen < 
150°C über die Gasphase nahezu rückstandsfrei entfernt. Die Sinterung erfolgt anschließend 
bei Temperaturen im Bereich von 1200 – 1300°C (übliche Haltezeit 3 h). Bei uniaxial ge-
pressten Halbzeugen zeigte sich, dass die Schwindung in Pressrichtung (axiale Schwindung) 
vom Platzhaltergehalt abhängig war, während die Schwindung senkrecht zur Pressrichtung 
(radiale Schwindung) keine Abhängigkeit vom Platzhaltergehalt aufwies. Dieses Schwin-
dungsverhalten ermöglichte das verzugsfreie Sintern von Bauteilen mit stufenweiser Gradie-
rung der Porosität [Lap04]. Das Potential der Formgebung durch Grünbearbeitung wurde in 
der vorliegenden Arbeit am Beispiel einer Schale für die Hüftendoprothetik sowie eines Wir-
belsäulenimplantats demonstriert. Beim Wirbelsäulenimplantat wurde die Möglichkeit der 
stufenweisen Gradierung der Porosität an einer realen Bauteilgeometrie nachgewiesen. Der 
Bereich mit geringerer Porosität erhöht die Stabilität des Implantats bei der Handhabung. Als 
weiterer Prototyp wurde ein Zahnimplantat mit poröser Außenbeschichtung hergestellt, dass 
die in der Norm ISO 14801 geforderte Ermüdungsfestigkeit erfüllte [Sch07, Sch09]. Das Ver-
fahren der Grünbearbeitung von Metallpulver-Platzhalter-Presskörpern wurde 2002 zum Pa-
tent angemeldet und besitzt inzwischen weltweiten Patentschutz [Bra02b]. Die Technologie 
wurde 2003 an die Fa. Synthes lizenziert, die damit 2007 ein in der Porosität gradiertes Wir-
belsäulenimplantat zum Ersatz degenerierter Bandscheiben auf den Markt gebracht hat 
[Syn07, Imw07]. 
 
Endkonturnahe Formgebung durch Zwei-Komponenten-Spritzguss 
Ein relativ neues Formgebungsverfahren im Bereich der Pulvermetallurgie ist der Zwei-
Komponenten-Spritzguss (Two-Component-Injection-Moulding 2C-MIM). In den letzten 
Jahren wurden eine Reihe von Arbeiten veröffentlicht, die das Potential der Technologie zei-
gen an Prototypen zeigen, die unterschiedliche metallische Legierungen [Alc99, Hea03] oder 
metallische und keramische Werkstoffe [Bau07] in einem Bauteil kombinieren. In gleicher 
Weise besitzt der Zwei-Komponenten-Spritzguss ein großes Potential für die endkonturnahe 
Herstellung von Funktionsbauteilen mit einer stufenweisen Gradierung der Porosität. Dieser 
innovative Ansatz wurde in der vorliegenden Arbeit aufgegriffen. Auch in diesem Fall wurde 
die Porosität über einen geeigneten Platzhalter eingestellt. Bisher findet sich in der Literatur 
nur eine vergleichbare Studie, die nicht auf einer biomedizinischen Anwendung beruhte 
[Nis05]. Als Bauteil zur Demonstration der Machbarkeit wurde das Wirbelsäulenimplantat 
der Fa. Synthes ausgewählt und ein entsprechendes Werkzeug gefertigt. Im Werkzeug befin-
det sich ein automatisierter Schieber, der nacheinander zwei Kavitäten öffnet. In diese wurden 
zwei Spritzgussmassen injiziert, die sich in ihren Platzhalteranteilen unterschieden. Als Aus-
gangswerkstoff diente in beiden Fällen ein gasverdüstes Titanpulver mit sphärischer Partikel-
form, das eine gute Fließfähigkeit zeigte. Beim Metallpulver-Spritzguss treten Temperaturen 
und Drücke auf, bei denen sich die beiden etablierten Platzhalterwerkstoffe Ammoniumhyd-
rogenkarbonat und Harnstoff bereits zersetzen. Als alternativer Platzhalterwerkstoff wurde 
deshalb das Salz NaCl verwendet, das in der gewünschten Partikelfraktion 300 – 600 μm 
kommerziell erhältlich war und aufgrund der mechanischen Stabilität und des hohen 
Schmelzpunkts (Tm = 801°C) die Feedstockaufbereitung und den Spritzgussprozess ohne 
Schädigung überstand. Der Platzhalter wurde bei der Entbinderung in einem separaten Schritt 
in einem Wasserbad rückstandsfrei herausgelöst. Die Kombination des Metallpulver-
Spritzgusses mit Platzhaltern wurde 2002 zum Patent angemeldet und besitzt inzwischen 
weltweiten Patentschutz [Nel02]. Beim Zwei-Komponenten-Spritzguss mit Platzhaltern ist zu 
beachten, dass die Anlage nicht für die Verarbeitung der groben Platzhalterpartikelgröße aus-
gelegt ist und so ein erhöhtes Risiko des Verblockens der Anlage besteht. Da dieses Phäno-
men bei Anwendung des langjährig am Institut verwendeten Bindersystems [Dro93, Fue94] 
vermehrt auftrat, wurde in der Arbeit von Cysne ein neues Bindersystem entwickelt, dessen 
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Hauptkomponenten Paraffin, Polyethylen und Stearinsäure waren [Cys11]. Dieses Bindersys-
tem zeichnete sich durch eine deutlich erhöhte Viskosität aus, die ein Abscheren des Binders 
vom Metallpulver beim Spritzgussprozess zuverlässig vermied. Weiterhin musste für den Ein-
satz der Platzhalterwerkstoffe der Feststoffgehalt der Spritzgussmasse deutlich erhöht werden. 
Diese Notwendigkeit ergab sich aus der bimodalen Partikelverteilung der Titanpulver-
Platzhalter-Mischung. Prototypen des Wirbelsäulenimplantats wurden erfolgreich gespritzt, 
entbindert, entsalzt und gesintert. In den bisher realisierten Implantat-Prototypen wurde im 
porösen Bereich eine Makroporosität von ca. 50 Vol. % erreicht. Der Verunreinigungsgehalt 
der Bauteile erfüllte nach dem Sintern die Norm ISO 5832-2 Titan grade 3 (< 0,35 Gew. % O, 
< 0,10 Gew. % C). 
 
Zurzeit besteht noch folgender Optimierungsbedarf. An der Grenzfläche der beiden Spritz-
gussmassen wurde bei allen Implantat-Prototypen unabhängig von den Verfahrensparametern 
an einer Stelle eine schlechte Anbindung der makroporösen Struktur an den dichteren Bereich 
gefunden. Als wesentliche Ursache hierfür wurde die falsche Positionierung des Einspritzka-
nals im Spritzgusswerkzeug identifiziert, die eine konstruktive Änderung des Werkzeugs er-
fordert. Weiterer Optimierungsbedarf besteht derzeit auch in der Erhöhung des Platzhalterge-
halts auf 65 - 70 Vol. %. Erst bei diesen Platzhaltergehalten kann in den porösen Bereichen 
eine für die Osseointegration ausreichende Interkonnektivität der Poren sichergestellt werden 
[Imw07, Köh09]. Um dieses Ziel zu erreichen, ist eine weitere, auf den jeweiligen Platzhal-
teranteil abgestimmte Optimierung der Binderzusammensetzung und des Feststoffgehalts 
notwendig. Eine ebenfalls noch nicht zufriedenstellend gelöste Fragestellung ist der erreichte 
Grad der offenen Porosität an der Bauteiloberfläche. Nach dem Spritzgussprozess verschließt 
häufig eine dünne Lage Titanpulver-Partikel einen Teil der oberflächennahen Poren. Zur 
Vermeidung des Effekts wird derzeit versucht, die Implantate mit erhöhtem Platzhalteranteil 
und weiter optimierten Spritzparametern herzustellen. 
 
Der hergestellte Prototyp des Wirbelsäulenimplantats deutet das Potential des Zwei-
Komponenten-Spritzgusses für die Herstellung von Bauteilen mit gradierter Porosität an. Die 
mögliche Umsetzung der Technologie im industriellen Maßstab hängt aber wesentlich vom 
Erfolg der genannten, noch ausstehenden Optimierungsschritte ab. Grundsätzlich bietet der 
Prozess des Zwei-Komponenten-Spritzguss aus industrieller Sicht Vorteile gegenüber der 
Grünbearbeitung, wenn Implantatserien in großen Stückzahlen gefertigt werden sollen. Unter 
ökonomischen Aspekten wird der MIM-Prozess in der Fachliteratur gegenüber anderen 
Formgebungsprozessen als vorteilhaft diskutiert, wenn die Bauteilgeometrie eine hohe Kom-
plexität besitzt, die Bauteildimension relativ klein ist (typische Bauteilgewichte < 60 g) und 
Stückzahlen ab ca. 2000 Bauteile pro Batch gefordert sind [Ger97, Epm04]. Grundsätzlich 
treffen diese Randbedingungen für viele Implantatgeometrien zu. Es ist jedoch zu beachten, 
dass der MIM-Prozess bisher bei vielen Firmen nur unzureichend bekannt ist und häufig in 
Konkurrenz zu etablierten Verfahrenstechniken steht. Um eine neue Technologie im Unter-
nehmen einzuführen, die zudem noch relativ große Investitionen für Spritzguss-Anlage, Ent-
binderungseinheit und Sintertechnik erfordert, müssen deutliche ökonomische Vorteile er-
kennbar sein. Der MIM-Prozess besitzt dieses Potential, für die industrielle Umsetzung ist 
jedoch für jede spezifische Bauteilgeometrie eine detaillierte Abwägung der Vorteile und Ri-
siken erforderlich. 
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5.2 Wissenschaftliche Ergebnisse 
 
Mechanische Eigenschaften 
 
Statische Druckversuche 
Die mechanischen Eigenschaften hochporöser Titan-Formkörper wurden an Zylindern unter 
statischer und dynamischer Druckbelastung charakterisiert. Wird ein hochporöser metallischer 
Formkörper im Druckversuch belastet, ergeben sich drei wesentliche Bereiche [Gib97, 
Ban01]: 
 Linear elastischer Bereich 
 Plateau 
 Verdichtung 
Für die Implantatanwendung ist vor allem der linear elastische Bereich von Interesse. Durch 
eine Variation des Platzhaltergehalts kann die Porosität in weiten Grenzen variiert und so der 
Elastizitätsmodul definiert eingestellt werden [Bra04, Imw07, Sin10]. Dies ist für Implantate 
von großem Interesse, da ein an den Knochen angepasster Elastizitätsmodul das Risiko der 
Spannungsabschirmung (sog. Stress-shielding) deutlich minimiert [Rob76, Cam78].  
 
Schmelzmetallurgisch hergestelltes, dichtes Titan mit einem Verunreinigungsgehalt Titan 
grade 4 (< 0,4 Gew. % O, < 0,1 Gew. % C) weist nach ASTM F67-89 im Druckversuch einen 
Elastizitätsmodul von 110 GPa und eine 0,2 % Dehngrenze von 650 MPa auf. Bei der Implan-
tatanwendung sollten Belastungen oberhalb der 0,2 % Dehngrenze vermieden werden, da 
plastische Verformungen des Implantats unerwünscht sind. Durch die Einführung der Porosi-
tät bei pulvermetallurgisch hergestellten Titan-Formkörpern konnte der Elastizitätsmodul de-
finiert abgesenkt werden [Bra04, Sch07, Sch09, Köh09]. Bei Porositäten von 45, 60 und 75 
Vol. % verringerte sich der Elastizitätsmodul zu 8,5, 3,0 und 0,7 GPa. Dieses Ergebnis zeigt, 
dass die Implantate ab einer Porosität von etwa 60 Vol. % die Steifigkeit des spongiösen 
Knochens nahezu ideal annähern. Dieser besitzt je nach Dichte der Knochenstege einen Elas-
tizitätsmodul in Bereich von 0,1 – 3,0 GPa [Gib97]. Es ist jedoch zu beachten, dass die me-
chanische Festigkeit des hochporösen Titans mit der Porosität ebenfalls deutlich abnimmt. Bei 
den obengenannten Porositäten ergab sich eine 0,2 % Dehngrenze von 107, 50 und 9,1 MPa. 
Wie bereits erwähnt, kommt es bei den uniaxial gepressten Titan-Formkörpern zu einer Vor-
zugsorientierung der Platzhalterpartikel, die mit einer Anisotropie der mechanischen Eigen-
schaften verbunden ist. An mit 60 Vol. % Platzhalter hergestellten Probenkörpern wurde bei 
Belastung senkrecht zur Pressrichtung ein um ca. 50 % erhöhter Elastizitätsmodul sowie eine 
um etwa 30 % erhöhte 0,2 % Dehngrenze im Vergleich zu in Pressrichtung belasteten Pro-
benkörpern nachgewiesen [Sch07]. 
 
Die Abhängigkeit des Elastizitätsmoduls und der 0,2 % Dehngrenze von der Porosität an über 
die Platzhaltermethode hergestellten Titan-Formkörpern wurde in der Literatur von verschie-
denen Autoren untersucht [Wen02, Imw07, Tun09, Sin10, Ago11, Ese11]. Abbildung 5.1 
fasst ausgewählte Ergebnisse aus der Literatur zusammen. Die Abweichungen zwischen den 
einzelnen Autoren ergeben sich durch Unterschiede hinsichtlich der Partikelfraktion der Aus-
gangspulver, Sinterbedingungen und Verunreinigungsgehalten.  
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Abbildung 5.1: Elastizitätsmodul und 0,2% Dehngrenze hochporöser Titanformkörper in Abhängigkeit von der 
Porosität a.) Elastizitätsmodul b.) 0,2 % Dehngrenze Porosität (* Belastung in Pressrichtung, ** Belastung senk-
recht zur Pressrichtung). 
 
 
Der Vollständigkeit halber wurden die hochporösen Titan-Formkörper in der vorliegenden 
Arbeit auch im Plateau-Bereich bis zu einer maximalen Stauchung von 50 % getestet. Das 
Verformungsplateau war mit zunehmender Porosität immer deutlicher ausgeprägt. Die Ver-
dichtung der porösen Struktur setzte bei einer Stauchung von etwa 30 % ein. Im Vergleich zu 
anderen hochporösen Metallformkörpern wie z.B. Aluminium-Schäumen [Ban01] fielen der 
sehr gleichmäßige Kurvenverlauf sowie die geringe Streuung der Messwerte bei mit gleichen 
Parametern hergestellten Proben auf. Eine in-situ Untersuchung des Verformungsverhaltens 
im Rasterelektronenmikroskop zeigte bereits bei Stauchungen im Bereich von einigen Prozent 
einen Bruch der Sinterstege ausgehend von den Bereichen mit den geringsten Wandstärken. 
Mit zunehmender Verformung schoben sich die verbleibenden Enden der Sinterstege ineinan-
der, bis sich die gegenüberliegenden Porenwände berührten. Bei diesem Prozess überwiegen 
duktile Verformungsvorgänge, was den homogenen Kurvenverlauf und die geringen Abwei-
chungen der Kurvenverläufe erklärt. Ab dem Zeitpunkt, bei dem die Porosität weitgehend 
entfernt ist und sich gegenüberliegende Porenwände berühren, ist für die weitere Stauchung 
der Probenkörper eine stark zunehmende Druckspannung erforderlich. Auf makroskopischer 
Ebene bauchen die Proben bei hohen Stauchungen tonnenförmig aus, ohne dass es an der 
Probenoberfläche zur Bildung von Bruchstücken kam. Dieser Befund unterstreicht den hohen 
Anteil duktiler Prozesse bei der Verformung. Die mittels Computertomographie erzielten Er-
gebnisse von Singh et al. bestätigen diese Beobachtung [Sin10]. Er zeigt, dass die Verfor-
mung hochporöser Titan-Formkörper mit dem Kollabieren großer, isolierter Poren einsetzt. 
Bevorzugt werden Poren verformt, die aufgrund des uniaxialen Pressens senkrecht zur Press-
richtung ausgerichtet sind. Die Verformung runder und kleinerer Poren erfolgt erst bei höhe-
ren Lasten. Die Verformung läuft statistisch verteilt über den gesamten Porenquerschnitt ab, 
was den gleichmäßigen Verlauf der Verformungskurven zusätzlich unterstützt. Das von Me-
tallschäumen bekannte Versagen ganzer Porenlagen tritt erst bei sehr hohen Verformungsgra-
den auf und beeinflusst den Kurvenverlauf deutlich weniger als bei konventionellen Metall-
schäumen. 
 
 
Dynamische Druckversuche 
Neben statischen Druckversuchen wurden in der vorliegenden Arbeit auch dynamische Er-
müdungsversuche bei verschiedenen Spannungsniveaus unterhalb der 0,2 % Dehngrenze 
durchgeführt [Sch07, Sch09]. Die Proben hatten eine Porosität von 60 Vol. %. Es erfolgten 
jeweils 4 Millionen Lastzyklen mit einer Frequenz von 50 Hz. Bis zu einer Druckspannung 
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von ca. 20 MPa zeigten die Proben keine bleibende Verformung, so dass dieser Wert als eine 
Art Dauerfestigkeit angesehen werden kann. Für eine statistische Absicherung wurden jedoch 
zu wenige Proben getestet. Bei der höchsten aufgebrachten Last von 43 MPa (87,5 % der 0,2 
% Dehngrenze) zeigten die Proben eine bleibende Verformung von ca. 0,3 %, die aus biome-
dizinischer Sicht als noch unkritisch eingestuft wurde. Ein sehr positives Ergebnis der dyna-
mischen Druckversuche war, dass während der Versuche weder Bruchstücke der Sinterstege 
noch abgeplatzte Pulverpartikel auftraten. Dieser Sachverhalt galt jedoch nur für die über die 
Grünbearbeitung hergestellten Probenkörper. Im Fall der funkenerodierten Proben wurden 
nach dem Test vereinzelte Bruchstücke beobachtet, die einen erhöhten Gehalt an Zn und Cu 
aufwiesen und als Rückstände des Funkenerosionsprozesses identifiziert wurden. Der Nach-
weis der Vermeidung abgeplatzter Partikeln oder Bruchstücken bei dynamischer Belastung ist 
eines der wesentlichen Kriterien für die klinische Eignung hochporöser Implantatwerkstoffe 
[Imw05]. In der Literatur finden sich trotz der inzwischen großen Anzahl an Veröffentlichun-
gen zur Anwendung der Platzhaltermethode für biomedizinische Implantate wenige Aussagen 
zum Werkstoffverhalten unter dynamischer Belastung. Lediglich Imwinkelried führte einen 
vergleichbaren Test durch und ermittelte im dynamischen Druckversuch nach 6 Millionen 
Lastzyklen eine Ermüdungsgrenze im Bereich von 40 – 50 MPa [Imw07]. 
 
Dynamische Biegeversuche an porös beschichteten Zahnimplantaten 
Implantate mit einer durchgehenden Porosität sind nur bedingt geeignet, wenn sie in der An-
wendung auf Biegung oder Torsion belastet werden. Dieser Belastungsfall liegt z.B. bei Zahn-
implantaten vor. Als alternative Lösung stellt eine poröse Beschichtung auf einem dichten 
Implantatkern einen guten Kompromiss dar, um sowohl eine ausreichende Festigkeit als auch 
einen angepassten E-Moduls zu erreichen. In der Arbeit von Schiefer wurden entsprechende 
Beschichtungen entwickelt und charakterisiert [Sch07]. Ein direktes Aufsintern einer porösen 
Titanschicht auf einem dichten Titankern nach dem Prinzip der Platzhaltermethode erwies 
sich als kritisch, da die bei dieser Methode üblichen Sintertemperaturen (1200 – 1300°C) zu 
einem starken Grobkornwachstum des dichten Kerns führten, was die mechanische Festigkeit 
um ca. 25 % herabsetzte und die Maßhaltigkeit beeinträchtigte. Ähnliche Festigkeitsverluste 
werden in der Literatur auch beim Aufsintern von Beschichtungen aus groben Pulverpartikeln 
beschrieben [Yue84, Koh90]. In der Arbeit von Schiefer wurde deshalb eine innovative Ver-
bindungstechnik entwickelt, bei der ein konventionell hergestellter, kaltverfestigter Titankern 
mit einer porös beschichteten Hülse durch eine Steckverbindung kombiniert wurde [Sch07, 
Sch09]. Mit so hergestellten Zahnimplantat-Prototypen wurde die nach der ISO Norm 14801 
geforderte Ermüdungsfestigkeit erreicht. 
 
Bewertung der mechanischen Eigenschaften für die Implantatanwendung 
Durchgehend poröse Titan-Strukturen eignen sich bevorzugt für druckbelastete Implantate 
wie z.B. das Wirbelsäulenimplantat zum Bandscheibenersatz oder die Schale des Hüftimplan-
tats. Bei der Druckbelastung geht die Integrität des Implantats auch dann nicht verloren, wenn 
im ungünstigen Fall eine Belastung bis in den plastischen Bereich erfolgt. Im Gegensatz dazu 
ist die Betriebssicherheit durchgehend poröser Implantate bei Torsions- oder Zugbelastung 
deutlich verringert [Imw07]. Für diese Anwendungsfälle sind poröse Beschichtungen auf 
konventionell hergestellten Implantaten eine auf dem Markt etablierte Lösung. Beispiele hier-
für werden in Kapitel 5.3 diskutiert. 
 
 
Eignung als Implantatwerkstoff 
 
Zur Beurteilung eines neuen Implantatwerkstoffs aus biomedizinischer Sicht werden in der 
Regel in vitro sowie in vivo Versuche durchgeführt. Bei den in vitro Versuchen werden ge-
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eignete Zellen bei 37°C in einer Nährlösung auf der Werkstoffoberfläche kultiviert und ihre 
Überlebensrate bzw. Zellvermehrung nach definierten Zeiträumen analysiert. Bei den in vivo 
Versuchen handelt es sich um Tierversuche z.B. an Schafen oder Hunden, bei denen der Im-
plantatwerkstoff in den Knochen des Tieres eingebracht und die Reaktion des Knochengewe-
bes auf den Implantatwerkstoff nach definierten Zeiträumen durch histologische Nachunter-
suchungen beurteilt wird. Zeigt sich ein neuer Implantatwerkstoff in diesen Tests als geeignet, 
folgen vor einer möglichen Markteinführung erste klinische Studien am Menschen, die an 
ausgewählten Patientengruppen durchgeführt werden. 
 
Zellkulturversuche (in vitro) 
Im Rahmen dieser Arbeit wurden am Klinikum Bergmannsheil der Ruhr-Universität Bochum 
humane mesenchymale Stammzellen (human mesenchymal stem cell hMSC) auf einer über 
die Grünbearbeitung hergestellten, 60 % porösen Titanprobe kultiviert. Mesenchymale 
Stammzellen sind die Vorstufe einer Reihe von Zellarten und können u.a. zu Knochenzellen 
(sog. Osteoblasten) differenzieren. Nach 20 Tagen konnte eine deutliche Vermehrung der 
Stammzellen auf der Werkstoffoberfläche nachgewiesen werden, was die gute Biokompatibi-
lität des Werkstoffs andeutet. Die Ergebnisse werden durch entsprechende Zellkulturstudien 
in der Literatur bestätigt, die an dem von der Fa. Synthes auf dem Markt eingeführten Werk-
stoff (Produktbezeichnung „Open Porous Titanium OptiniumTM“) durchgeführt wurden. In 
der Studie von Müller et al. [Mül06] zeigte sich, dass sich von Patienten entnommene Kno-
chenzellen auf der Oberfläche der porösen Titan-Struktur vermehren und die Poren überde-
cken, wenn die Besiedlung unter statischen Bedingungen erfolgt. Eine Ausbreitung und Ver-
mehrung der Zellen auch innerhalb der Poren wurde nur dann beobachtet, wenn die poröse 
Struktur mit der Perfusionslösung durchströmt wurde (optimale Strömungsgeschwindigkeit 
0,15 mm/min). Perfusionsversuche nähern die realen Bedingungen im menschlichen Körper 
besser an als statische Zellkulturversuche. In der Arbeit von Blanco et al. [Bla11] wurde eine 
in vitro Studie mit mesenchymalen Stammzellen durchgeführt. Hierbei wurde die Eignung 
von porösem Titan (OptiniumTM von Synthes) und porösem Tantal (Trabecular MetalTM von 
Zimmer) miteinander verglichen. Auf beiden Werkstoffen wurde eine verbesserte Zellviabili-
tät im Vergleich zur Kontrollmessung ohne Implantatwerkstoff beobachtet. Die Stammzellen 
behielten ihre biologischen Eigenschaften inklusive der Möglichkeit zur Differenzierung. Ein 
signifikanter Unterschied zwischen beiden Werkstoffen wurde nicht beobachtet. Die Ergeb-
nisse der obengenannten Studien zeigen die gute Biokompatibilität des hochporösen Titans. 
 
Tierversuche (in vivo) 
Das Einwachsverhalten des Knochens in Titan-Zylinder (D = 5mm, H = 10 mm) mit einer 
Porosität von 60 – 65 % und einer Porengröße im Bereich von 100 – 500 μm wurde im Auf-
trag der Fa. Synthes durch Steffen et al. untersucht [Ste05]. Die Zylinder waren entweder über 
die Grünbearbeitung oder über Funkenerosion hergestellt. Die Versuche wurden an Hunden 
durchgeführt, wobei eine klinisch etablierte Untersuchungsmethode zur Anwendung kam 
[Bob80b]. Das Einwachsverhalten wurde nach 4 und 12 Wochen histologisch untersucht. 
Nach 4 Wochen waren durchschnittlich 17 % der Poren mit Knochensubstanz gefüllt. Nach 
12 Wochen stieg der Wert auf 40 % an und das Implantat war vollständig mit Knochen 
durchwachsen. Zusätzlich wurde die Scherspannung ermittelt, die benötigt wird, um das Im-
plantat aus dem Knochen auszustoßen. Diese lag nach 4 Wochen bei 40 % der Festigkeit des 
kortikalen Knochens ( = 48,4  7,3 MPa), die ebenfalls in dieser Studie ermittelt wurde. 
Nach 12 Wochen erreichte die Scherspannung mit 57 % der Festigkeit des kortikalen Kno-
chens ihren Maximalwert. Die Ergebnisse deuten auf eine hohe Primärstabilität des Implan-
tats bereits kurz nach der Operation hin, was aus Patientensicht positiv zu bewerten ist, da die 
Rehabilitationszeit verkürzt wird. Ein direkter Einfluss der Herstellungsmethode des Titan-
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Zylinders (Grünbearbeitung vs. Funkenerosion) auf die biologische Verträglichkeit wurde 
nicht beobachtet. 
 
Die Studie zeigt das große Potential der über die Platzhaltermethode hergestellten, hochporö-
sen Titan-Implantate für biomedizinische Anwendungen. Der Nachweis der Biokompatibilität 
war nicht unerwartet, da für die Herstellung der Implantate reines Titanpulver verwendet 
wurde und die Verunreinigungsgehalte auch nach der Prozessführung noch im Rahmen der 
Norm „Titan grade 4“ lagen. Der Werkstoff Titan ist aufgrund der auf der Oberfläche durch 
spontane Passivierung gebildeten TiO2-Schicht für seine herausragende Biokompatibilität 
bekannt [Wil81, Win02, Bre03]. Diese Schicht wird auch bei der pulvermetallurgischen Pro-
zessführung gebildet. Für eine endgültige Beurteilung des Potentials der Platzhaltermethode 
sind aber klinische Langzeitstudien realer Implantate am Menschen erforderlich, deren Er-
gebnis neben der Biokompatibilität auch von der gewählten Implantatgeometrie und der Ope-
rationstechnik beeinflusst wird. Hierzu gibt es bis jetzt keine veröffentlichten Studien in refe-
rierten Zeitschriften. 
 
Potential von hochporösem Titan als Implantatwerkstoff 
Am 22. Juli 2011 wurde am Forschungszentrum Jülich eine Diskussionsrunde durchgeführt, 
in der der in der Arbeit erreichte Stand der Technik aus biomedizinischer und werkstoffwis-
senschaftlicher Sicht durch hochqualifizierte Kollegen aus beiden Fachdisziplinen bewertet 
wurde. Die wesentlichen Ergebnisse der Diskussion werden im Folgenden zusammengefasst. 
 Generell besteht derzeit aus biomedizinischer Sicht ein großes und weiter wachsendes 
Interesse an porösen metallischen Strukturen, die in erster Linie für eine bessere Ver-
ankerung künstlicher Gelenke oder Zähne im Knochen sowie als Knochenersatz ein-
gesetzt werden. Auch poröse Wirbelsäulenimplantate (sog. Cages), die als Abstands-
halter bei Komplett-Ersatz defekter Bandscheiben eingesetzt werden, gewinnen zu-
nehmend an Bedeutung [Ohn11]. Im Idealfall durchwächst der Knochen das gesamte 
Implantat und bildet so eine knöcherne Brücke zwischen benachbarten Wirbelkörpern. 
Auf diese Weise wird eine langzeitstabile Fixierung erreicht.  
 Die Porengröße wird bei den meisten kommerziellen Implantaten im Bereich 200 – 
600 μm eingestellt, es gibt jedoch zurzeit keine übereinstimmende Expertenmeinung, 
welche Porengröße für die rasche Primärstabilisierung eines Implantats bevorzugt ist 
[Tin11]. Diese Aussage wird durch van Langelaan in seinem Vortrag auf der EURO-
PM 2011 unterstützt [Lan11]. Er berichtete, dass der Knochen in der klinischen Praxis 
in nahezu jede bereitgestellte Porosität einwächst. Eine ähnliche Aussage findet sich 
auch in der Literatur. Itälä et al. weisen in ihrer Tierstudie die Osseointegration in po-
röse Titanoberflächen mit Porengrößen < 100 μm nach. [Itä01]. Auch bei plasmage-
spritzten Oberflächenschichten, die in der Regel definierte Rauhigkeiten und bevor-
zugt geschlossene Poren aufweisen, wird eine rasche Primärstabilisierung nach der 
Operation erreicht. Aus Sicht von van Langelaan ist die Anpassung des E-Moduls an 
den Knochen die wesentliche kritischere Größe, die über die Langzeitstabilität eines 
Implantats entscheidet [Lan11]. 
 Es besteht Einigkeit, dass eine offene Porosität an der Implantatoberfläche die rasche 
und gute Verankerung eines Implantats im Knochen fördert. Dieser Vorteil kann sich 
jedoch in einen Nachteil umwandeln, wenn das Implantat aufgrund von Bakterienbe-
fall, Entzündungen oder Verschleiß ausgetauscht werden muss. In diesem Fall muss 
bei der Revision ein Teil des umgebenden Knochens mit entnommen werden, so dass 
für die Befestigung des Folgeimplantats weniger Knochensubstanz zur Verfügung 
steht als bei konventionell verankerten Implantaten. Aus diesem Grund merkte Tingart 
an [Tin11], dass für die primäre Versorgung des Patienten bevorzugt konventionelle 
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Verankerungen (Knochenzement, Schrauben, selbstschneidende Implantate) eingesetzt 
werden. Erst bei der zweiten oder dritten Revision sollten porös strukturierte Implanta-
te in Betracht gezogen werden. Hierbei ist auch zu beachten, dass konventionell fixier-
te Gelenkimplantate in der Regel unmittelbar nach der Operation belastet werden kön-
nen. Bei porösen Implantaten muss mit der maximalen Belastung mehrere Wochen 
gewartet werden, bis die Osseointegration ausreichend fortgeschritten ist. Dies bedeu-
tet für den Patienten eine längere Rekonvaleszenz. 
 In Bezug auf die Platzhaltermethode sehen die Orthopäden das größte Anwendungs-
potential im Bereich der obengenannten Wirbelsäulenimplantate. Die Oberflächenbe-
schaffenheit des PlivioPoreTM-Implantats der Firma Synthes wurde gegenüber dem am 
Markt führenden Tantal-Implantat der Firma Zimmer (Trabecular MetalTM) als vor-
teilhaft diskutiert [Ohn11]. Die aufgrund der Grünbearbeitung und der kleineren Po-
rengröße glattere Oberfläche erniedrigt das Risiko, dass bei der Positionierung des Im-
plantats bei der Operation Nervenstränge geschädigt werden. Auf diese Weise kann 
der Zugang zum Wirbelkörper kleiner ausgeführt werden. Allerdings wird diese Aus-
sage durch die später in Tabelle 5.2 gezeigten Rauhigkeitswerte nicht bestätigt. 
 Die durchgehende Porosität des Hüftschalen-Prototyps wurde als eher ungünstig ein-
gestuft, da sich das für die Aufnahme der Hüftkugel notwendige Gleitlager aus Po-
lyethylen bei der natürlichen Belastung im Bewegungsablauf tief in die poröse Struk-
tur eindrücken würde [Wer11]. Als konstruktive Alternativlösung für das Hüftimplan-
tat wurde eine dichte, glatte Innenschale, die als Stützstruktur für die Polyethylenbe-
schichtung dient, und eine über die Platzhaltermethode porös strukturierte Außenbe-
schichtung vorgeschlagen. 
 Auch wenn zurzeit eine Reihe von Zahnimplantaten mit poröser Außenbeschichtung 
auf dem Markt erhältlich sind [Syb08, Zim10], wurden diese eher als Marketing-Ideen 
eingestuft [Fis11]. Poröse Zahnimplantate unterliegen einem hohen Risiko der Bakte-
rieninfektion aus dem Mundraum, speziell wenn sich das Zahnfleisch des Patienten im 
Bereich des Zahnimplantats mit der Zeit zurückzieht. Gelangen die Bakterien in die 
poröse Struktur, besteht als einziger Ausweg eine komplette Revision des Implantats. 
Hierbei muss ein Verlust der im Kieferbereich ohnehin relativ geringen Knochensub-
stanz in Kauf genommen werden. Nach Einschätzung von Fischer decken die auf dem 
Markt etablierten, selbstschneidenden Schraubenimplantate das Anforderungsprofil 
besser ab. Hierbei ist der Werkstoff Titan anderen Werkstoffen (Zirkonoxidkeramik, 
CoCr-Legierungen) vorzuziehen, da der E-Modul besser an den Knochen angepasst 
ist. Ein weiterer wesentlicher Vorteil der Schraubenimplantate ist die direkte Belas-
tung nach der Operation, die die Einheilungszeit für den Patienten deutlich verkürzt. 
Zusammengefasst besitzen poröse Titan-Werkstoffe das größte Anwendungspotential als 
Wirbelsäulen-Implantate für den kompletten Bandscheibenersatz. Da hier bisher noch keine 
optimale Lösung existiert, empfiehlt Ohnesorge, das Thema der pulvermetallurgischen Her-
stellung hochporöser Implantatwerkstoffe auch in Zukunft weiterzuverfolgen [Ohn11]. 
 
 
5.3 Vermarktungspotentiale 
 
Nachweis der industriellen Umsetzbarkeit der Platzhaltermethode 
Wie bereits dargestellt, wurde die Methode der Grünbearbeitung von Titanpulver-Platzhalter-
Presskörpern zur endkonturnahen Formgebung von porösen Knochenimplantaten im Rahmen 
eines von der Firma Synthes beauftragten Industrieprojekts entwickelt. Die wesentlichen Ver-
fahrensschritte der Grünbearbeitung wurden durch das Forschungszentrum Jülich patentiert 
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[Bra02b]. 2003 wurde das Know-How an die Firma Synthes lizenziert, die 2007 ein nach der 
Methode hergestelltes Wirbelsäulenimplantat unter dem Handelsnamen PlivioPoreTM auf den 
Markt gebracht hat [Syn07, Syn07a, Imw07]. Das Implantat dient als Abstandshalter zwi-
schen benachbarten Wirbelkörpern, wenn die Bandscheibe komplett entnommen werden 
muss. Eine Besonderheit des Implantats ist eine stufenweise Gradierung der Porosität, die 
durch eine zweilagige Befüllung der Pressform erreicht wird. Ein Bereich mit geringer Porosi-
tät (ca. 20 %) erhöht die Stabilität des Implantats bei der Operation. Diese wird benötigt, 
wenn das im Querschnitt rechteckige Implantat bei der Operation durch ein spezielles Werk-
zeug um 100° gedreht wird [Syn07a], Nach der Drehung erfährt das Implantat eine permanen-
te Druckspannung durch die angrenzenden Wirbelkörper. Auf diese Weise wird das Risiko 
einer Migration des Implantats nach der Operation verringert und der Anreiz für das Einwach-
sen des Knochens erhöht. Der hochporöse Bereich des Implantats mit einer Porosität von ca. 
65 % sorgt für die rasche Primär-Stabilisierung des Implantats, wenn der Knochen der an-
grenzenden Wirbelkörper in die oberflächennahen Poren einwächst. Im Idealfall bildet sich 
nach mehreren Wochen eine knöcherne Brücke zwischen den Wirbelkörpern, wenn das Im-
plantat komplett mit Knochensubstanz durchwachsen ist. Das Wirbelsäulenimplantat ist in 
sieben unterschiedlichen Größen auf dem Markt erhältlich und weist die Eignung der Platz-
haltermethode mit Grünbearbeitung für die industrielle Herstellung realer Implantate nach. 
 
Das in dieser Arbeit ebenfalls entwickelte Verfahren des Metallpulver-Spritzgusses mit Platz-
halterwerkstoffen besitzt ein ähnliches verfahrenstechnisches Potential für die Implantather-
stellung wie die Grünbearbeitung. Speziell bei der Fertigung von großen Stückzahlen wird 
eine weitere Kosteneinsparung erwartet, da der Verfahrensschritt der mechanischen Bearbei-
tung entfällt. Zum gegenwärtigen Zeitpunkt ist aber eine Reihe von verfahrenstechnischen 
Fragestellungen noch nicht zufriedenstellend gelöst, so dass eine industrielle Umsetzung die-
ser Methode noch aussteht. 
 
Einflussfaktoren für den kommerziellen Erfolg eines Implantatsystems 
Der kommerzielle Erfolg eines neuen Implantatsystems wird durch eine Reihe von Faktoren 
beeinflusst, auf die der Entwickler der Verfahrenstechnik keinen Einfluss hat. 
 Die Geometrie und Oberflächenstruktur des Implantats sowie die auf die jeweilige 
Implantatgeometrie angepasste Operationstechnik wird in der Regel durch den Im-
plantathersteller nach Diskussion mit den behandelnden Ärzten vorgegeben. Häufig ist 
es schwierig, als Werkstoffingenieur ein klar definiertes Anforderungsprofil zu be-
kommen, nach dem eine neu entwickelte oder optimierte Verfahrenstechnik objektiv 
beurteilt werden kann. Grundsätzlich bietet die Pulvermetallurgie und hier speziell die 
Platzhaltermethode ein breites Spektrum an Möglichkeiten, um sowohl die Rauhigkeit 
einer Implantatoberfläche als auch die Porosität eines Implantatwerkstoffs in weiten 
Bereichen gezielt einzustellen. 
 Um einen neuen Implantatwerkstoff auf dem Markt zu etablieren, werden namhafte 
Ärzte benötigt, die die Operationstechnik für das neue Implantatsystem entwickeln 
und den klinischen Erfolg durch Veröffentlichungen in renommierten Fachzeitschrif-
ten dokumentieren. Bei Knochenimplantaten dauert es in der Regel Jahre bis Jahrzehn-
te bis statistisch belastbare Ergebnisse an einer ausreichenden Zahl von Patienten vor-
liegen. Im Fall des Wirbelsäulenimplantats der Fa. Synthes liegt die Markteinführung 
erst 5 Jahre zurück, so dass zum gegenwärtigen Zeitpunkt Aussagen zum Langzeiter-
folg des Implantats bei den bisher behandelten Patienten kaum möglich sind. 
 Für die Behandlung von degenerativen Bandscheibenerkrankungen gibt es bereits eine 
große Anzahl von alternativen Behandlungsmethoden und Implantatsystemen auf dem 
Markt. So vertreibt z.B. die Fa. Synthes auf dem amerikanischen Markt ein über den 
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Kunststoffspritzguss hergestelltes Wirbelsäulenimplantat für den Bandscheibenersatz 
aus Polyetherethylketon PEEK (Produktname TraviosTM) [Syn07], das zudem über ei-
ne andere Operationstechnik (ausgehend vom Bauchraum) implantiert wird. Um das 
neue Wirbelsäulenimplantat PlivioPoreTM auf dem amerikanischen Markt zu etablie-
ren, muss eine Zulassung bei der zuständigen amerikanischen Food and Drug Admi-
nistration (FDA) beantragt, die Vorteile des neuen Implantatsystems unter Berücksich-
tigung der höheren Herstellungskosten herausgearbeitet und die behandelnden Ärzte in 
der neuen Operationstechnik (ausgehend vom Rücken, posteriore lumbale interkorpo-
relle Fusion PLIF) geschult werden. 
 Zum gegenwärtigen Zeitpunkt arbeiten nahezu alle auf dem Weltmarkt führenden Im-
plantathersteller an eigenen Konzepten, mit denen metallische Implantate mit offenpo-
rösen Beschichtungen bzw. mit durchgehender Porosität endkonturnah hergestellt 
werden können. Die Vielzahl der Aktivitäten unterstreicht die große Bedeutung, die 
die biomedizinische Industrie porösen Implantaten derzeit beimisst. Im Folgenden 
werden die wesentlichen auf dem Markt eingeführten Konzepte zusammengefasst und 
der Stand der Technik dokumentiert. 
Plasmagespritzte Titan- und CoCr-Beschichtungen: Über die gezielte Oberflächenmo-
difikation von Implantaten durch Plasmaspritzen wird seit Anfang der 1970er Jahre 
berichtet [Hah70]. Die Markteinführung einer plasmagespritzten Implantatbeschich-
tung durch die Fa. Biomet erfolgte 1981. Die Beschichtung ist bis heute unter dem 
Namen Porous Plasma Spray PPSTM erhältlich [Bio07] und wird auf dem Schaft von 
Gelenkimplantaten sowie als Beschichtung von Hüftschalen eingesetzt. Ein alternati-
ver Anbieter ist die Fa. Aesculap, Deutschland [Aes11]. Die klinische Eignung plas-
magespritzter Beschichtungen ist in Langzeitstudien nachgewiesen [Hea99, Med04]. 
Aufgesinterte Titan-Netze oder -Gewebe: Ebenfalls seit langem im klinischen Einsatz 
sind aufgesinterte Gewebe- oder Netzstrukturen, die seit den1970er Jahre für die Im-
plantatanwendung untersucht werden [Hir71, Gal71]. Die Strukturen werden in der 
Regel aus Titandrähten hergestellt und haben sich in klinischen Langzeitstudien be-
währt [Pid93, Sum95, Nai97]. Hauptanwendung sind poröse Beschichtungen auf Hüft-
schalen. Kritisch zu beurteilen ist die beschränkte Haftfestigkeit der auf der Implan-
tatoberfläche aufgesinterten Strukturen bei dynamischer Belastung. 
Aufgesinterte Titan- oder CoCr-Kugeln: In ähnlicher Weise haben sich poröse Be-
schichtungen etabliert, die durch das Aufsintern relativ grober, in der Regel kugelför-
miger Metallpulver hergestellt werden. Erste Studien wurden ab Mitte der 1980er Jah-
ren durchgeführt [Bob80, Bob80a, Yue84, Koh90] Als Ausgangswerkstoffe haben 
sich CoCr- sowie Titan-Legierungen etabliert. Bekannte Hersteller dieser Art von Be-
schichtungen sind die Firma Depuy, die zur Johnson & Johnson Gruppe gehört 
[DeP11], sowie die Firma Sybron Implant Solutions, USA, die porös beschichtete 
Zahnimplantate unter der Produktbezeichnung EndoporeTM vertreibt [Syb08]. Die 
Wirksamkeit der aufgesinterten Kugeln ist durch klinische Langzeitstudien abgesichert 
[Coo88a, Blo91, Dep01]. Es besteht jedoch ein erhöhtes Risiko der Entzündung des 
umliegenden Gewebes, wenn einzelne Kugeln bei der Operation oder in Folge dyna-
mischer Belastung abplatzen. Weiterhin ist die maximale Porosität mit 30 - 40 % rela-
tiv gering, so dass besonders bei der Anwendung von CoCr-Pulvern (ECoCr, Bulk = 210 
GPa) kaum ein Vorteil hinsichtlich der Vermeidung der Spannungsabschirmung 
(Stress-shielding) erzielt wird. Das Verfahren wurde bisher auf Hüftschalen, Hüft-
schäften sowie Zahnimplantaten angewendet [Asa85]. 
Aufgesinterte poröse Titan-Beschichtungen: Die Firma Centerpulse, USA, die zur 
Zimmer Gruppe gehört, vertreibt unter dem Handelsnamen Cancellous Structured Ti-
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taniumTM (CSTiTM) Implantate [Cen03], die mit einer aufgesinterten, offenporösen Ti-
tanbeschichtung versehen sind. Das Verfahren ist seit 1983 auf dem Markt eingeführt. 
Eine genaue Verfahrensbeschreibung findet sich in der Literatur nicht, die Porenform 
deutet jedoch auf einen Aufschäumprozess mit Treibmitteln oder die Anwendung von 
Platzhalterwerkstoffen hin. Auf dem Markt eingeführte Anwendungen liegen im Be-
reich der Beschichtung von Hüftschäften und –schalen, Knieimplantaten sowie Zahn-
implantaten [Sto98]. Die klinische Funktion der porösen Beschichtung wird durch eine 
Reihe von in referierten Zeitschriften veröffentlichten Studien dokumentiert [Coo95, 
Blo97, Sto98a, Hof01, Udo02]. Die Firma Stryker, USA hat 2008 eine poröse Titan-
beschichtung unter dem Handelsnamen TritaniumTM auf den Markt gebracht [Str11], 
die zurzeit nur für die poröse Beschichtung von Hüftschalen eingesetzt wird. Außer 
firmeninternen Testberichten liegt bisher keine Dokumentation der klinischen Eignung 
der TritaniumTM Beschichtung in referierten Zeitschriften vor. 
Poröser Tantal-Schaum: Die Firma Zimmer hat seit über 10 Jahren einen hochporösen 
Tantal-Schaum (Handelsname Trabecular MetalTM) auf dem Markt [Zim10], der über 
einen CVD-Prozess hergestellt wird. Dieser Schaum ist zurzeit im Bereich freitragen-
der, poröser Implantate marktführend und wird z.B. für Hüftschalen und Wirbelsäulen-
implantate eingesetzt. Das Verfahren kann auch für poröse Beschichtungen verwendet 
werden und befindet sich z.B. auf Gelenkschäften und Zahnimplantaten in der klini-
schen Praxis. Eine weitere, relativ neue Anwendung ist die künstliche Kniescheibe 
(sog. Patella), die auf einer Kombination des porösen Tantal-Schaums mit einer Po-
lyethylen-Füllung beruht. In Bezug auf die klinische Eignung des Tantal-Schaums 
liegt bereits eine über 10-jährige Dokumentation in referierten Zeitschriften vor 
[Shi93, Bob99, Bob04, Wig04, Nas04, Ung05, Mac06]. 
Poröser Nitinol-Schaum: Ein über die Combustion-Synthese hergestellter Nitinol-
Schaum wurde durch die Fa. Biorthex, Kanada unter dem Namen ActiporeTM von 
2002 – 2009 vertrieben [Bio03]. Hauptanwendung war ein freitragendes, durchgehend 
poröses Wirbelsäulenimplantat. Zurzeit arbeitet die Fa. PorOsteon, USA, die inzwi-
schen die Rechte an der Herstellmethode besitzt, daran, die Technik für die Implantat-
anwendung zu reaktivieren [Aih11]. Eine ausführlichere Diskussion findet sich in Ka-
pitel 7. 
Poröser Titan-Schaum: Neben den ausführlich diskutierten Aktivitäten der Fa. Synthes 
im Bereich der Herstellung gradiert poröser Wirbelsäulenimplantate (Werkstoffbe-
zeichnung Open porous titanium OptiniumTM, Wirbelsäulenimplantat PlivioPoreTM) 
vertreibt die Firma Biomet, USA, seit wenigen Jahren unter dem Handelsnamen Re-
generexTM einen pulvermetallurgisch hergestellten, hochporösen Titanwerkstoff 
[Bio08], der in erster Linie zur Beschichtung von Knieimplantaten, Hüftschalen und 
Zahnimplantaten eingesetzt wird. Weitere in der Produktinformation beschriebene 
Anwendungen sind individuell geformte Blöcke, die zum Wiederaufbau fehlender 
Knochensubstanz eingesetzt werden können, sowie die Anwendung als künstliche 
Kniescheibe. Über den genauen Herstellungsprozess der RegenerexTM-Struktur findet 
sich in der Literatur keine Information. In gleicher Weise gibt es zurzeit keine referier-
te Literaturstelle, die die klinische Eignung des Werkstoffs dokumentiert. Vor kurzem 
wurde durch die Firma Lima, Italien, eine über den Prozess des selektiven Schmelzens 
mittels Elektronenstrahl (Electron beam melting EBM) hergestellte Hüftschale mit re-
gelmäßig angeordneten Porenkanälen unter der Produktbezeichnung Trabecular Tita-
niumTM auf dem Markt eingeführt [Lim11]. Auch in diesem Fall liegen bisher nur fir-
meninterne Testberichte vor. Weitere Aktivitäten zur Herstellung hochporöser Titan-
strukturen finden sich am Forschungszentrum Vito, Belgien (VitofoamTM, [Sch07a]), 
am Fraunhofer-Institut IFAM in Dresden [Qua07, Qua11], bei der Firma Ames, Spa-
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nien [Avi11] sowie in Japan [Doi09]. Auf dem Markt eingeführte Implantate, die mit 
den letztgenannten Methoden hergestellt wurden, sind bisher nicht bekannt. 
Aus der Vielzahl an Implantatkonzepten mit ähnlichen Mikrostrukturen und Eigen-
schaften (Tabellen 5.1 und 5.2) wird deutlich, dass sich ein neuer Implantatwerkstoff 
wie der poröse Titan-Schaum OptiniumTM von Synthes gegenüber einer großen Kon-
kurrenz an vergleichbaren Werkstoffen bewähren muss, um ein kommerzieller Erfolg 
zu werden. Hierbei ist zusätzlich zu beachten, dass im Bereich der Biomedizin in den 
letzten Zeit häufig Firmensegmente oder ganze Firmen von zahlungskräftigen Konkur-
renten oder Holding-Firmen übernommen wurden. Ein Beispiel hierfür ist die Über-
nahme der Firma Synthes durch Johnson & Johnson im Jahr 2011. Befindet sich im 
Firmen-Portfolio bereits eine auf dem Markt etablierte Technologie, kann aus firmen-
internen Interessen der Fall auftreten, dass eine aussichtsreiche Technologie nicht wei-
terverfolgt wird. Im vorliegenden Fall besteht diese Möglichkeit, da sich in der John-
son & Johnson Gruppe bereits die Firma DePuy befindet, die im Wirbelsäulensegment 
derzeit ein ähnliches Marktvolumen hat wie die Firma Synthes. 
 
 
 
Tabelle 5.1: Charakteristische Eigenschaften ausgewählter poröser Implantatbeschichtungen [Lev07, Bio07, 
Str11, Aes11]. 
 Plasmabeschichtung
PPSTM
Aufgesinterte 
Kugeln 
TritaniumTM CSTiTM
Hersteller Biomet Zimmer Stryker Centerpulse 
E-Modul [GPa] 210 (CoCr) 
110 (Ti) 
210 (CoCr) 
110 (Ti) 
106 – 115 (Ti) 106 – 115 (Ti) 
Porengröße [μm] 100 – 1000 
isolierte Poren 
100 – 400 
offene Poren 
616  73 
offene Poren 
480 – 560 
offene Poren 
Porosität [%] < 30 30 - 40 72 52 – 58 
Ermüdungsfestigkeit 
[MPa] 
517 (CoCr)* 
434 (Ti)* 
276 (CoCr)* 
207 (Ti)* 
k.A. k.A. 
Reibungskoeffizient k.A. 0,53 1,01 k.A. 
                                                 *beschichteter Hüftschaft nach 10 Millionen Zyklen [Bio07], k.A. = keine Angabe 
 
 
 
Tabelle 5.2: Charakteristische Eigenschaften ausgewählter freitragender, poröser Implantatwerkstoffe [Lev07, 
Imw07, Sev07, Bio08]. 
 Trabecular MetalTM OptiniumTM
PlivioPoreTM
RegenerexTM Trabecular  
TitaniumTM
Hersteller Zimmer Synthes Biomet Lima 
E-Modul [GPa] 1,15  0,86 9  0,9 1,6 1,2 
Porengröße [μm] 370 – 440 100 – 500 100 - 600 640 
Porosität [%] 65 – 73 60 – 65 67 68 
0,2% Dehngrenze 35,2  0,8 67  3,5 k.A. k.A. 
Druckfestigkeit 
[MPa] 
71,2  0,9 > 200 157 k.A. 
Ermüdungsfestigkeit 
[MPa] 
13,2* 40 – 50** k.A. k.A. 
Reibungskoeffizient 1,01 k.A. k.A. 1,05 (Spongiosa) 
0,78 (Kortikalis) 
Rauhigkeit Ra [μm] 52,8 μm 200 μm*** 63,1 μm k.A. 
                     *nach 108 Zyklen [Sev07], **nach 6 Millionen Zyklen [Imw07], ***[Mül06], k.A. = keine Angabe 
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Potential der Platzhaltermethode für biomedizinische Anwendungen 
Grundsätzlich haben poröse Implantate, die über die Platzhaltermethode mit Grünbearbeitung 
hergestellt wurden, das Potential, sich gegenüber der Konkurrenz durchzusetzen. Dies gilt 
insbesondere für frei tragende Implantate mit durchgehender Porosität. Wesentliche Gründe 
für diese Einschätzung sind die Kombination der endkonturnahen und reproduzierbaren Ferti-
gung von porösen Implantaten mit der Konkurrenz überlegenen mechanischen Eigenschaften. 
Die Grünbearbeitung kann mit konventionellen Maschinen durchgeführt werden und ist des-
halb vergleichsweise kostengünstig. Die durch die Grünbearbeitung erzielte Oberflächen-
struktur wurde als aussichtsreich eingestuft, um das Risiko von Nervenverletzungen während 
der Operation zu reduzieren [Ohn11]. Um sich jedoch gegenüber etablierten Implantatsyste-
men auf dem Markt zu positionieren, sind zusätzlich eine erfolgreiche Marketing-Strategie 
und der Nachweis der biomedizinischen Eignung durch klinische Langzeitstudien erforder-
lich. 
 
Alternative Anwendungen der Platzhaltermethode 
Auf der bereits erwähnten Expertendiskussion am Forschungszentrum Jülich am 22. Juli 2011 
wurde auch das Potential des porösen Titans für alternative Anwendungen diskutiert, z.B. für 
den Leichtbau in der Automobilindustrie oder in der Luft- und Raumfahrt. Die beiden Her-
stellungsprozesse Grünbearbeitung und Metallpulver-Spritzguss wurden für die Fertigung von 
größer dimensionierten Strukturbauteilen als zu teuer eingestuft [Ley11, Pet11a, Wer11]. 
Aluminium- oder Magnesiumschäume bieten ein ähnliches Anwendungspotential hinsichtlich 
der spezifischen Festigkeit, sind aber in der großtechnischen Herstellung billiger. Trotzdem 
haben sich auch diese Werkstoffe in den obengenannten Anwendungsbereichen bisher nur in 
Nischenanwendungen etabliert. Ein potentielles Anwendungsgebiet für hochporöse Titan-
werkstoffe könnte der Fun- und Lifesytle-Bereich (z.B. für exklusive Sportgeräte oder 
Schmuckindustrie) sein [Wer11]. Allerdings handelt es sich auch hier um Nischenmärkte, in 
denen schwer Fuß zu fassen ist. 
 
 
5.4 Offene Fragestellungen und Ausblick 
 
Die klassische Platzhaltermethode mit Grünbearbeitung ist zum gegenwärtigen Zeitpunkt 
weitgehend ausentwickelt. Die industrielle Umsetzbarkeit der Methode wurde durch die 
Markteinführung des Wirbelsäulenimplantats durch die Firma Synthes nachgewiesen. Grund-
sätzlich besteht die Möglichkeit, das Verfahren auch für andere Implantatanwendungen einzu-
setzen. Hierzu kann es unter Umständen notwendig werden, die Methode für die jeweilige 
Anwendung weiter zu modifizieren. Derzeit wird versucht, ein Projekt zu initiieren, in dem 
das Einwachsen des Knochens in das poröse Titan durch eine Beschichtung mit bioaktiven 
Substanzen und Wachstumsfaktoren weiter beschleunigt und so die Rekonvaleszenzzeit für 
den Patienten verkürzt wird. 
 
In der Arbeit wurde als alternative Herstellungsmethode für hochporöse Implantatwerkstoffe 
der Metallpulver-Spritzguss untersucht. In Verbindung mit geeigneten Platzhalterwerkstoffen 
konnten erste Prototypen eines in der Porosität gradierten Wirbelsäulenimplantats erfolgreich 
gefertigt werden. Für die Formgebung kam der im Bereich der Pulvermetallurgie noch relativ 
neue Zwei-Komponenten-Spritzgussprozess zum Einsatz. Um für das Verfahren auch in der 
Industrie Interesse zu wecken, müssen die folgenden Einschränkungen beseitigt werden. Bis-
her konnte der hochporöse Teil des Implantats nur mit einem Platzhaltergehalt von 50 Vol. % 
realisiert werden, bei dem eine ausreichende Interkonnektivität der Poren noch nicht zuverläs-
sig gewährleistet ist. Weiterhin waren ein Teil der oberflächennahen Poren durch eine dünne 
Lage von Metallpulver-Partikeln geschlossen, die sich vermutlich beim Spritzguss-Prozess 
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zwischen den Platzhalter-Partikeln und der Werkzeugwand anordneten. Zurzeit wird daran 
gearbeitet, den Platzhaltergehalt auf 65 - 70 Vol. % sowie die offene Porosität an der Implan-
tatoberfläche zu erhöhen. Hierzu ist eine weitere Optimierung der Spritzgussmasse hinsicht-
lich des Feststoffgehalts sowie der Binderzusammensetzung notwendig. Um den Anteil offe-
ner Poren an der Implantatoberfläche zu erhöhen, wird zusätzlich an der Optimierung der 
Spritzgussparameter gearbeitet. Entsprechende Versuche laufen derzeit am Institut. Die Ver-
suche werden durch eine umfassende Studie der mechanischen Eigenschaften von Spritzguss-
Bauteilen in Abhängigkeit von dem Anteil des Platzhalters ergänzt. 
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6. Pulvermetallurgie von NiTi 
 
6.1 Optimierung der Verfahrenstechnik Metallpulver-Spritzguss 
 
Optimierung des Spritzgussprozesses 
 
Die in Kapitel 4.2 beschriebenen Methoden zur Optimierung des Spritzgussprozesses gelten 
auch für den Spritzguss der NiTi-Pulver. Zur Herstellung der Zugproben und der Fußklam-
mer-Prototypen wurde einheitlich das Bindersystem BS00 verwendet. Der bevorzugte Fest-
stoffgehalt lag bei 68 Vol. %. Trotz der vorne beschriebenen Nachteile des Bindersystems 
(sehr niedrige Viskosität, Tendenz des Abscherens des Binders vom Pulver, Entfernung der 
ersten Binderkomponente durch den industriell schwer umsetzbaren Wickprozess) konnten 
maßhaltige Bauteile hergestellt werden, an denen das Potential des MIM-Prozesses für die 
endkonturnahe Formgebung von NiTi-Bauteilen aufgezeigt und der Nachweis von vollständig 
ausgeprägten Formgedächtniseigenschaften erbracht werden konnten. 
 
Für die Realisierung der Bauteile war die Auslegung der verwendeten Spritzgusswerkzeuge 
von Vorteil. Die Feedstockmasse wurde ohne Umlenkungen von der Düse in den relativ breit 
ausgeführten Angusskanal gefördert. Im Anschluss wurde die Form steigend gefüllt. Hierbei 
wurde trotz der niedrigen Viskosität des Bindersystems BS00 kein Abscheren des Binders 
vom Pulver beobachtet. Die mit Titan-Pulvern durchgeführten Versuche zum Zwei-
Komponenten-Spritzguss zeigten jedoch, dass für komplexere Bauteilgeometrien ein Binder-
system mit höherer Viskosität von Vorteil ist. 
 
 
Optimierung der Sinterparameter 
 
Die Optimierung der Sinterparameter spielt bei der Pulvermetallurgie von NiTi eine zentrale 
Rolle. Aufgrund des hohen Ordnungsgrads der intermetallischen Phase NiTi erfordert die 
Diffusion der Atome eine hohe Aktivierungsenergie [Bas97, Meh07]. Eine weitere Ursache 
für die geringe Sinteraktivität ist die später ausführlicher diskutierte vernachlässigbare Lös-
lichkeit von O im NiTi-Gitter [Sto85, Shu85, Sab98]. Die Folge ist eine hohe Stabilität der 
auf der auf der Oberfläche der Pulverteilchen durch spontane Passivierung gebildeten Oxid-
schicht, wodurch Diffusionsprozesse stark behindert werden. Für die technische Umsetzung 
bedeutet dies, dass eine Sintertemperatur nahe der Schmelztemperatur von NiTi (Tm = 
1310°C) gewählt werden muss, um eine signifikante Verdichtung des Gefüges über Diffusi-
onsprozesse zu erreichen. Weiterhin besteht der bereits bei Titan-Pulvern beschriebene deutli-
che Einfluss der Partikelgröße. Ein hoher Feinanteil fördert die Verdichtung beim Sintern, 
jedoch bringen feine Pulver aufgrund der höheren spezifischen Oberfläche auch erhöhte Ver-
unreinigungsgehalte mit sich. In den Arbeiten von Krone und Köhl wurden deshalb ausführli-
che Sinterstudien an den vorhandenen NiTi-Pulvern (vgl. Tabelle 3.12) durchgeführt, um die 
für die jeweiligen Pulverchargen optimalen Sintertemperaturen zu ermitteln [Kro05, Köh09]. 
Abbildung 6.1 vergleicht die Restporositäten der unterschiedlichen Pulverchargen in Abhän-
gigkeit von der Sintertemperatur.  
 
In der Arbeit von Krone zeigten erwartungsgemäß die feineren Pulverchargen NiTi-Nan02 
(d10 = 4 μm, d50 = 10 μm, d90 = 25 μm) und NiTi-Nan06 (d10 = 3 μm, d50 = 8 μm, d90 = 21 
μm) die höchste Sinteraktivität (Abbildung 6.1a). Die maximalen Sinterdichten wurden be-
reits bei 1230°C und 5 h Haltezeit erreicht. Höhere Sintertemperaturen und längere Haltezei-
ten führten bei diesen Chargen zu keiner wesentlichen Änderung der Restporosität. Auffällig 
war, dass die Ni-reiche Charge NiTi-Nan02 (nomineller Ni-Gehalt 50,85 At. %) bei gleichen 
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Sinterparametern eine höhere Sinterdichte von 96,5 % der theoretischen Dichte erreichte als 
die Ni-arme Charge NiTi-Nan06 (nomineller Ni-Gehalt 49,55 At. %). Eine mögliche Ursache 
hierfür könnte die höhere Diffusionsgeschwindigkeit der kleineren Ni-Atome (Atomradius 
0,1244 nm [Lex00]) im Vergleich zu den Ti-Atomen (Atomradius 0,1448 nm [Lex00]) sein. 
Die höhere Diffusionsrate der Ni-Atome bewirkt im Falle einer Überstöchiometrie der Ni-
Atome eine erhöhte Sinteraktivität. 
 
Bei den gröberen Chargen der vorlegierten NiTi-Pulver (z.B. NiTi-Nan01, d10 = 7 μm, d50 = 
18 μm, d90 = 51 μm) werden höhere Sintertemperaturen bis zu 1265°C (~ 0,97 Tm !) bzw. 
längere Haltezeiten bis zu 10h benötigt, um zu vergleichbaren Restporositäten zu gelangen. 
Bei den groben Pulverchargen wird der Unterschied der Sinteraktivität zwischen den Ni-
reichen Chargen (NiTi-Nan01, NiTi-Nan03) und der Ni-armen Charge (NiTi-Nan05) noch 
deutlicher. Weiterhin ist zu berücksichtigen, dass die groben Chargen in der Regel einen hö-
heren Anteil an Hohlkugeln aufweisen, die aus der noch nicht optimalen Durchführung des 
Gasverdüsungsprozesses resultieren. Die durch die Hohlkugeln erzeugten sphärischen Poren 
weisen eine so hohe Stabilität auf, dass sich ihr Porendurchmesser beim drucklosen Sintern 
selbst bei 1270°C nicht wesentlich ändert. Der durch die Hohlkugeln verursachte Anteil der 
Porosität lag je nach Pulvercharge bei bis zu 5 %. 
 
Die Arbeit von Köhl bestätigt im Wesentlichen die Ergebnisse (Abbildung 6.1b). Die opti-
malen Sinterparameter für das feine Pulver < 25 μm (NiTi-Nan08) waren 1250°C bei einer 
Haltezeit von 10 h. Für die grobe Fraktion 25-45 μm (NiTi-Nan07) war bei gleicher Haltezeit 
eine noch höhere Temperatur von 1265°C notwendig, um eine deutlich Versinterung zu errei-
chen. Dies hatte jedoch zur Folge, dass es bereits zu einer Reaktion mit der Y2O3-
Sinterunterlage kam, die in einigen Fällen zum partiellen Aufschmelzen der Proben führte. 
Neben der geringen Sinteraktivität war die schlechte Pulverqualität des Ausgangspulvers eine 
weitere Ursache für den geringen Versinterungsgrad (vgl. Abbildungen 3.17 und 3.18). Mit 
einem über den EIGA-Prozess hergestellten Pulver ohne ausgeprägte Hohlkugelstrukturen 
und Satellitenbildungen konnte bei ähnlicher Partikelgrößenverteilung eine deutlich bessere 
Versinterung bereits bei einer Temperatur von 1250°C und einer Haltezeit von 10 h erreicht 
werden (nicht im Bild gezeigt). Dies verdeutlicht den Bedarf einer Optimierung der Gasver-
düsungsprozesse in Hinblick auf eine bessere Reproduzierbarkeit. Weiterhin ist beim Gasver-
düsungsprozess ein möglichst hoher Feinanteil anzustreben, da nur bei Partikelgrößen < 25 
μm eine aussichtsreich niedrige Restporosität nach dem Sintern erreicht wird. 
 
 
  
Abbildung 6.1: Bestimmung der verbleibenden Mikroporosität in Abhängigkeit von der Pulvercharge und der 
Sintertemperatur a.) Ergebnisse Arbeit Krone, Haltezeit jeweils 5 h [Kro05] b.) Ergebnisse Arbeit Köhl, Halte-
zeit jeweils 10 h [Köh09]. 
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Für eine Umsetzung der Technologie unter industriellen Randbedingungen muss für die vor-
legierten NiTi-Pulver der beste Kompromiss zwischen einer noch ausreichenden Sinteraktivi-
tät (feine Pulver bevorzugt) und möglichst geringen Verunreinigungsgehalten (gröbere Pulver 
bevorzugt) gefunden werden. Gröbere Pulverchargen erleichtern zudem bei einer Formge-
bung über einen Spritzgussprozess die Entbinderung und ggf. auch die Entsalzung. Für eine 
Industrialisierung der Pulvermetallurgie von NiTi ist eine enge Zusammenarbeit mit einem 
Pulverhersteller notwendig, um neben einer optimierten Partikelgrößenverteilung auch die 
Anzahl an Fehlern wie Satellitenbildung oder Hohlkugeln zu reduzieren und die Reproduzier-
barkeit der Eigenschaften nominell gleicher Pulverchargen zu erhöhen.  
 
 
Gefüge von pulvermetallurgisch hergestelltem NiTi 
 
Abbildung 6.2 zeigt die Abnahme der Mikroporosität für die beiden Pulverchargen NiTi-
Nan07 und NiTi-Nan08 in Abhängigkeit der Sintertemperatur. Aufgrund der geringeren Sin-
teraktivität von NiTi-Legierungen im Vergleich zu Ti-Legierungen liegt auch bei Sintertem-
peraturen nahe dem Schmelzpunkt noch eine deutliche Mikroporosität vor, die bei der gröbe-
ren Fraktion bis zu 15% betragen kann. Im Gegensatz dazu kann bei den Feinfraktionen be-
reits bei 1250°C eine Restporosität < 3 % erreicht werden. 
 
 
Abbildung 6.2: Sinterstudie an unterschiedlichen NiTi-Pulverfraktionen (NiTi-Nan07, NiTi-Nan08). Gefüge der 
Pulverfraktionen < 25 μm und 25-45 μm in Abhängigkeit von der Sintertemperatur bei konstanter Haltezeit von 
10 h [Köh09]. 
 
 
Abbildung 6.3 zeigt anhand einer Bruchfläche sowie des Querschnitts einer repräsentativen 
Probe, dass der im Kapitel 4.2 beschriebene Spritzgussprozess mit Platzhalterpartikeln auch 
auf NiTi-Pulver übertragen werden kann. Für die Herstellung hochporöser Bauteile wurde 
bevorzugt die gröbere Pulvercharge NiTi-TLS02 verwendet, da sich bei der etwas gröberen 
Ausgangspulvercharge (d10 = 8 μm, d50 = 22 μm, d90 = 41 μm) der Platzhalter NaCl schneller 
herauslösen ließ. Deutlich zu erkennen sind die durch den Platzhalter NaCl erzeugten, kubi-
schen Makroporen sowie die aus einer unvollständigen Versinterung der NiTi-Pulver resultie-
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renden Mikroporen innerhalb der Sinterstege (Anteil der Mikroporen bezogen auf die Ge-
samtporosität ca. 2 %). 
 
 
Abbildung 6.3: Gefüge einer pulvermetallurgisch mit NaCl-Platzhaltern hergestellten NiTi-Probe (NiTi-TLS02-
BS00-NaCl02-50, Platzhalteranteil 50 Vol. %, 1250°C, 10 h) a.) Bruchfläche b.) Querschliff [Köh09]. 
 
Neben der Größe der Makroporen ist für die potentielle Implantatanwendung vor allem die 
Größe und Anzahl der Porenkanäle zwischen den Makroporen für das Einwachsen des Kno-
chens von entscheidender Bedeutung. Abbildung 6.4 zeigt die Ergebnisse der Quecksilber-
Porosimetrie an Probenkörpern, bei denen der Platzhalteranteil zwischen 30 und 70 Vol. % 
variiert wurde [Köh09]. Es zeigte sich, dass erst bei Platzhaltergehalten ab 60 Vol. % Poren-
kanaldurchmesser von 100 μm auftraten, die als Voraussetzung für eine erfolgreiche Osseoin-
tegration gesehen werden. Grundsätzlich sind zum Erreichen einer hohen Interkonnektivität 
zwischen den Poren kantige Platzhalter bevorzugt, da in diesem Fall die Wahrscheinlichkeit 
von Platzhalter-Platzhalter-Kontakten im gespritzten Bauteil zunimmt. 
 
 
 
Abbildung 6.4: Einfluss des Platzhalteranteils auf den Porenkanaldurchmesser warmgepresster NiTi-Proben 
(Feedstock NiTi-Nan07-BS00-NaCl02, Variation des Platzhaltergehalts zu 30, 50, 60, 70 Vol.%, Platzhalterfrak-
tion 355 – 500 μm, Sinterbedingungen 1250°C, 10 h, Vakuum) [Köh09]. 
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O,C,N-Verunreinigungsgehalte und Bildung von Fremdphasen 
 
Verunreinigungsgehalte
Tabelle 6.1 zeigt am Beispiel ausgewählter HIP- und MIM-Proben ohne und mit Platzhaltern 
die Zunahme der Verunreinigungsgehalte an Sauerstoff, Kohlenstoff und Stickstoff im Ver-
gleich zu den Ausgangspulvern. Bereits in den Ausgangspulvern werden Sauerstoff- und 
Kohlenstoffgehalte nachgewiesen, die höher sind als die bei schmelzmetallurgisch hergestell-
ten NiTi-Bauteilen üblichen Werte. Ein Teil der Sauerstoff- und Kohlenstoffverunreinigungen 
im vorlegierten NiTi-Pulver stammen aus den Ausgangswerkstoffen, die zur Erzeugung der 
Schmelze für den Gasverdüsungsprozess benötigt werden. Nicht überraschend ist der höhere 
Kohlenstoffgehalt in den von der Fa. Nanoval verdüsten Pulvern, der im Kontakt der NiTi-
Schmelze mit dem Graphittiegel begründet liegt. Beim Verdüsungsprozess führt zusätzlich 
der in der Argon-Atmosphäre enthaltene Restsauerstoff zu einer weiteren Erhöhung der Sau-
erstoffgehalte. Erwartungsgemäß liegen bei den feineren Ausgangspulverfraktionen aufgrund 
der größeren spezifischen Oberfläche erhöhte Verunreinigungsgehalte vor. Bei den Pulvern 
der Fa. Nanoval fiel weiterhin auf, dass die Verunreinigungsgehalte zwischen den einzelnen 
Chargen relativ stark schwankten, was die Reproduzierbarkeit der nachfolgenden pulverme-
tallurgischen Verarbeitung beeinträchtigte. Das von der Fa. TLS über berührungsfreies Ver-
düsen von Stangenmaterial hergestellte NiTi-Pulver besitzt deutlich geringere und reprodu-
zierbarere Verunreinigungsgehalte. Prozesstechnisch ist jedoch bei dieser Herstellungsroute 
der Feinanteil geringer, so dass nur ein geringer Teil des Pulvers (< 30 %) für den MIM-
Prozess geeignet ist. 
 
Unabhängig von der Pulverherstellung bleiben beim HIP-Prozess bei allen Proben die Verun-
reinigungsgehalte durch die Kapselung der Pulver und den Verzicht auf organische Binder 
nahezu unverändert. Im Gegensatz dazu werden beim MIM-Prozess bei jedem Verfahrens-
schritt weitere Verunreinigungen aufgenommen. Da die Verunreinigungsgehalte - wie später 
gezeigt - einen wesentlichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften und das Bruchver-
halten haben, sollte das Ausgangspulver grundsätzlich einen möglichst geringen Anteil an 
Sauerstoff und Kohlenstoff aufweisen. Der Gehalt an Stickstoff ist sowohl in den Ausgangs-
pulvern als auch in den gesinterten Bauteilen vernachlässigbar gering und wird im Folgenden 
nicht näher betrachtet. Die höheren Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte der feinen Pulverchar-
gen führen nicht zwangsläufig zu den höchsten Verunreinigungsgehalten im gesinterten Bau-
teil. Offensichtlich ist mit der rascheren Ausbildung einer geschlossenen Porosität beim Sin-
tern bei Verwendung feiner Pulverchargen auch eine verringerte Aufnahme von Verunreini-
gungen verbunden. Bei der groben, Ni-armen Pulvercharge NiTi-Nan05 (d10 = 8 μm, d50 = 20 
μm, d90 = 59 μm, nomineller Ni-Gehalt 49,5 At. %) liegt bis zum Schluss des Sinterprozesses 
(1250°C, 5h, Vakuum) eine offene Porosität vor, die eine fortschreitende Aufnahme von Ver-
unreinigungen über den gesamten Probenquerschnitt bis zum Ende des Sinterprozesses er-
laubt. Im Gegensatz dazu wird bei der feinern Pulvercharge NiTi-Nan06 (d10 = 3 μm, d50 = 8 
μm, d90 = 21 μm) trotz des gleichen nominellen Ni-Gehalts bereits bei einer Sintertemperatur 
von 1230°C eine nahezu vollständig geschlossene Porosität erreicht, wie durch He-Lecktests 
an einer gesinterten Zugprobe aus dieser Charge nachgewiesen wurde [Kro05]. Der Einsatz 
von Platzhalterwerkstoffen bei über das MIM-Verfahren hergestellten NiTi-Proben führte 
nach dem Sintern zu einem leicht erhöhten Sauerstoffanstieg gegenüber den platzhalterfreien 
Proben [Köh09]. Mit großer Wahrscheinlichkeit liegt aufgrund der Makroporen eine größere 
Oberfläche vor, die mit der Ofenatmosphäre wechselwirken kann. Inwiefern auch Schwan-
kungen in der Qualität der Ofenatmosphäre Einfluss auf die nach dem Sintern vorliegenden 
Verunreinigungsgehalte haben, konnte nicht eindeutig geklärt werden. Da die Sinteröfen des 
Instituts für die unterschiedlichsten Werkstoffe verwendet werden, ist das Risiko einer Quer-
kontamination nicht vollständig auszuschließen. Grundsätzlich besteht die Möglichkeit, die 
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Öfen vor jeder Sinterung bei hohen Temperaturen auszuheizen. Hierauf wurde aber in der 
vorliegenden Arbeit aus Zeitgründen und begrenzter Ofenkapazität verzichtet. 
 
 
Tabelle 6.1: Aufnahme Sauerstoff (O), Kohlenstoff (C) und Stickstoff (N) in der NiTi-Matrix ausgewählter 
Bauteile, Formgebung durch MIM und HIP. 
 O [Gew. %] C [Gew. %] N [Gew. %] Referenz 
NiTi-Pulver (NiTi-Nan04) 0,06 0,07 0,002  
[Men06a] HIP-Probe (1065°C, 100 MPa, 3h) 0,07 0,07 0,001 
HIP-Probe nach Wärmebehandlung 
(Lösungsglühen 1000°C, Auslagerung 630°C) 
geschliffen, elektropoliert 
0,07 0,07 0,002 
NiTi-Pulver (NiTi-Nan05)  0,10 0,08 0,002  
[Kro05] MIM-Braunling nach thermischer Entbinde-rung (Feedstock NiTi-Nan05-BS00) 
0,16 0,10 0,002 
MIM-Zugprobe nach Sinterung  
(1250°C, 5h, Vakuum)  
0,32 0,13 0,005 
NiTi-Pulver (NiTi-Nan06)  0,18 0,10 0,002  
[Kro05a] MIM-Fussklammer nach Sinterung  
(1230°C, 5h, Vakuum)  
0,23 0,08 0,004 
NiTi-Pulver (NiTi-TLS01) 0,04 0,02 0,002 [Men06, 
Men08] HIP-Probe (1050°C, 100 MPa, 3h) 0,04 0,03 0,002 
NiTi-Pulver (NiTi-TLS02) 0,05 0,03 0,002 [Men06, 
Men08] MIM-Zugprobe nach Sinterung  (1250°C, 10h, Vakuum) 
0,12 0,03 0,004 
NiTi-Pulver (NiTi-Nan07) 0,07 0,06 0,002 [Köh09] Warmgepresster Zylinder, Porosität 60 Vol.% 
(1250°C, 10h, Vakuum) 
0,17 0,06 0,002 
NiTi-Pulver (NiTi-TLS02) 0,05 0,03 0,002 [Köh09] MIM-Zylinder, Porosität 50 Vol.% 
(1250°C, 10h, Vakuum) 
0,14 0,04 0,002 
NiTi (ASTM-F2063-05) < 0,05 < 0,05 *
* Gehalt O und N < 0.05 Gew. % 
 
 
Bildung der Fremdphasen Ti4Ni2Ox und TiC 
Im Gegensatz zu Titan besitzt die intermetallische Phase NiTi eine sehr geringe Löslichkeit 
für Sauerstoff und Kohlenstoff. Während im Titangitter bis zu 33 At. % Sauerstoff [Sch65, 
Mur87] und 1 - 2 At. % Kohlenstoff [Oka95] gelöst werden können, ist die Löslichkeit von 
Sauerstoff mit 0,0045 At. % [Sto59, Shu85, Sab98] gering. Weiterhin besitzt die NiTi-Phase 
so gut wie keine Löslichkeit für Kohlenstoff und Stickstoff [Mue63, Shu85, Due11]. Die Fol-
ge ist die Ausscheidung von sauerstoff- und kohlenstoffreichen Fremdphasen im Gefüge. 
 
Die Ausscheidungen sind bereits im Ausgangspulver zu erkennen (Abbildung 6.5a), die 
Größe der Ausscheidungen liegt jedoch im Sub-Mikrometer-Bereich und ist für eine Pha-
senanalyse mittels EDX oder WDX zu gering. Beim heißisostatischen Pressen kam es zu ei-
ner Vergröberung der Fremdphasen (Abbildung 6.5b). Da sich die Sauerstoff- und Kohlen-
stoffgehalte aufgrund der Kapselung im Rahmen der Messgenauigkeit nicht änderten, blieb 
der Volumenanteil der Fremdphasen nahezu konstant, was durch Mentz et al. auch experi-
mentell nachgewiesen wurde [Men08a]. Nach dem HIP-Prozess reicht die Größe der 
Fremdphasen aus, um sie durch XRD, EDX bzw. WDX näher zu charakterisieren [Kro05, 
Men06a, Men08a]. Bei der hellgrauen Phase handelt es sich um die intermetallische Ti2Ni-
Phase, die eine hohe Löslichkeit für Sauerstoff besitzt und durch Sauerstoff stabilisiert wird 
[Jac72, Shu85, Oli97, Men08a]. In Anlehnung an die Literatur wird diese Phase im Folgenden 
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mit Ti4Ni2Ox bezeichnet. Eine Analyse der Ausgangspulver deutet darauf hin, dass sich die 
Ti4Ni2Ox-Phase bereits beim Verdüsungsprozess in der Schmelzphase bildet. Aufgrund ihres 
kubischen Gitters ist sie kristallographisch gegenüber der hexagonalen Ni3Ti-Phase bevorzugt 
und kann so auch in Ni-reichen Schmelzen gebildet werden [Men08a]. Aufgrund der geringen 
Löslichkeit von Sauerstoff in der NiTi-Matrix bindet die Ti2Ni-Phase bereits beim Ver-
düsungsprozess und auch in den nachfolgenden Prozessschritten fast den gesamten Sauerstoff 
ab, wodurch ihre Stabilität weiter erhöht wird. Weiterhin zeigte sich, dass sich die gebildeten 
Ti4Ni2Ox-Ausscheidungen bevorzugt als Säume auf der Oberfläche ehemaliger Pulverpartikel 
anordneten (Abbildung 6.5c). Bei der zweiten, dunklen Fremdphase handelt es sich um TiC-
Ausscheidungen. Die TiC-Phase besitzt eine gewisse Löslichkeit für Stickstoff und Sauer-
stoff, so es sich vermutlich um eine Mischphase aus diesen Elementen handelt [Oli97, 
Goz99]. Vermutlich bindet diese Phase den in der chemischen Analyse nachgewiesenen, ge-
ringen Stickstoffgehalt vollständig ab. Auch die TiC-Phase findet sich bevorzugt auf Korn-
grenzen sowie den Oberflächen ehemaliger Pulverpartikel. Werden die bei 1065°C heißisosta-
tisch gepressten Proben nach Entfernung des Kapselmaterials bei deutlich erhöhter Tempera-
tur (1250°C) im Vakuum nachgesintert, vergröbert sich vor allem die Ti4Ni2Ox-Phase weiter, 
so dass der Grad der Belegung der Korngrenzen mit ausgeschiedenen Fremdphasen deutlich 
verringert wird (Abbildung 6.5d). Die vergröberten Fremdphasen finden sich nach der Hoch-
temperaturbehandlung bevorzugt in den Zwickeln zwischen den Pulverteilchen. Die Größe 
der Ausscheidungen liegt auch nach der Wärmebehandlung noch unterhalb von 2 μm. Ähnli-
che Werte werden in der Literatur berichtet [Oli97]. 
 
Beim MIM-Prozess werden bei der Prozessführung weitere Anteile an Sauerstoff und Koh-
lenstoff aufgenommen. Diese können durch die bereits im Ausgangspulver vorhandenen 
Ti2Ni und TiC-Phasen nicht mehr vollständig gelöst werden, so dass es zu einer Vergröberung 
bestehender Ausscheidung sowie zur Bildung neuer Ausscheidungen kommt. Abbildung 6.6 
zeigt die Verteilung der Fremdphasen in einer aus dem Feedstock NiTi-Nan06-BS00 herge-
stellten Fußklammer. Die mittlere Größe der Ti4Ni2Ox-Phase liegt bei ca. 6 μm, die der TiC-
Phase bei ca. 0,8 μm. Ein Vergleich zu den bei gleicher Temperatur nachgesinterten HIP-
Proben (Abbildung 6.5d) zeigt, dass die Ti4Ni2Ox-Phase beim MIM-Prozess aufgrund des 
höheren Sauerstoffgehalts stärker vergröbert. 
 
Für die spätere Anwendung ist zu beachten, dass sowohl die Bildung der Mischoxidphase 
Ti4Ni2Ox als auch der Karbidphase TiC der NiTi-Matrix Titan entziehen, wodurch eine Ver-
schiebung der Phasenumwandlungstemperaturen zu niedrigeren Werten zu erwarten ist 
[Tan99, Kha02, Fre10]. 
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Abbildung 6.5: Gefüge von pulvermetallurgischen NiTi-Halbzeugen, hergestellt über HIP a.) Ausgangspulver 
NiTi-Nan04, 0,06 Gew. % O, 0,07 Gew.% C b.) HIP-Probe aus NiTi-Nan04, HIP-Parameter 1065°C, 3h, 100 
MPa, 0,06 Gew. % O, 0,07 Gew. % C [Men06a] c.) HIP-Probe aus NiTi-TLS01, HIP-Parameter 1050°C, 3h, 
100 MPa, 0,04 Gew. % O, 0,03 Gew. %C d.) Zusätzliche Wärmebehandlung der HIP-Probe aus NiTi-TLS01 bei 
1250°C, 10h, Vakuum [Men08]. 
 
 
 
Abbildung 6.6: Gefüge einer pulvermetallurgischen Fußklammer, hergestellt durch MIM (Feedstock NiTi-
Nan06-BS00, Sinterparameter 1230°C, 5h, Vakuum, Verunreinigungen nach dem Sintern 0,23 Gew. % O, 0,08 
Gew. % C): Ausscheidung von Oxid- und Karbidphasen aufgrund der geringen Löslichkeit von Sauerstoff und 
Kohlenstoff im NiTi-Gitter a.) Lichtmikroskopie b.) Rasterelektronenmikroskopie [Kro05a]. 
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Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase
Bei NiTi-Legierungen mit Ni-Gehalten > 50,5 At. % kommt es zusätzlich zur Ausscheidung 
der metastabilen Ni4Ti3-Phase [Nis86]. Die Kinetik der Ausscheidung und der Einfluss dieser 
Phase auf die Phasenumwandlung und die mechanischen Eigenschaften wurden bereits in 
Kapitel 2.3 diskutiert. Die Bildung dieser Ni-reichen Phase verringert den Ni-Gehalt der Mat-
rix und kann so zu einer definierten Anhebung der Umwandlungstemperaturen verwendet 
werden. In gewissen Grenzen ist ein Ausgleich der mit der Ausscheidung von Ti4Ni2Ox und 
TiC verbundenen Absenkung der Umwandlungstemperaturen möglich. 
 
Die Ausscheidung der Phase ist bei der pulvermetallurgischen Herstellung von Formgedächt-
nislegierungen mit Ni-Gehalten > 50,5 At. % kaum zu vermeiden, da die für die Ausschei-
dung relevante Temperaturzone (vgl. Abbildung 2.8) bei der Ofenabkühlung nach dem Sin-
tern relativ langsam durchlaufen wird. Aus diesem Grund ist es zur Einstellung reproduzier-
barer Formgedächtniseigenschaften von Vorteil, nach dem Sintern einen definierten Aus-
scheidungszustand durch Lösungsglühen, Abschrecken und anschließende Auslagerung ein-
zustellen. 
 
Eine detaillierte Studie zum Einfluss der Wärmebehandlung auf die Phasenumwandlungstem-
peraturen wurde an heißisostatisch gepressten Proben aus dem Pulver NiTi-Nan04 (nominel-
ler Ni-Gehalt 50,85 At. %) durchgeführt [Men06a]. Direkt nach dem HIP-Prozess zeigten die 
Probekörper keine eindeutig ausgeprägten Umwandlungspeaks. Die Ursache hierfür sind mit 
großer Wahrscheinlichkeit sehr inhomogene Ausscheidungszustände der Ni4Ti3-Phase nach 
der Ofenabkühlung. Diese wird nach dem ZTU-Diagramm von Nishida et al. [Nis86] gebil-
det, wenn beim Abkühlen von der HIP-Temperatur die Temperatur von 630°C unterschritten 
wird. Durch die kontinuierliche Temperaturänderung bei der weiteren Abkühlung ist es 
schwierig, definierte Ausscheidungszustände einzustellen.  
 
Der erste Schritt zur Einstellung definierter Ausscheidungszustände war eine Lösungsglühung 
bei 1000°C, 1 h, bei der die bei der Ofenabkühlung gebildeten, metastabilen Ni4Ti3-Phasen 
wieder aufgelöst wurden. Um den lösungsgeglühten Zustand zu erhalten, wurden die Proben 
nach der Lösungsglühung in Eiswasser abgeschreckt. Im lösungsgeglühten Zustand war es 
durch die Messung der Martensit-Phasenumwandlungstemperatur möglich, auf das in Matrix 
vorliegende Ni:Ti-Verhältnis zurückzuschließen. Für die Ermittlung des Ni:Ti-Verhältnisses 
werden üblicherweise die in der Literatur beschriebenen Kurven von Tang, Khalil-Allafi oder 
Frenzel verwendet [Tan99, Kha02, Fre10], die die Abhängigkeit der Martensit-Start-
Temperatur MS vom Ni:Ti-Verhältnis an Modellsystemen ermittelt haben. Aufgrund der Lage 
der Martensit-Start-Temperatur außerhalb des Messbereichs der DSC-Messung (Ms < - 
100°C) konnte im vorliegenden Fall auf einen Anstieg des Ni-Anteils in der NiTi-Matrix von 
50,85 At. % (Ni-Einwaage im Tiegel) auf über 51,1 At. % (lösungsgeglühte HIP-Probe) ge-
schlossen werden. Die wesentliche Ursache für die Änderung des Ni-Verhältnisses in der 
NiTi-Matrix ist die oben beschriebene Bildung der Ti-reichen Fremdphasen Ti4Ni2Ox und 
TiC. 
 
Durch die nachfolgenden Wärmebehandlungen im Temperaturbereich von 430°C – 630°C 
war es möglich, die Phasenumwandlungstemperaturen gezielt zu beeinflussen (Abbildung
6.7). Wesentliche Ursache für die Änderung des Phasenumwandlungsverhaltens ist die erneu-
te Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase. Wie in Kapitel 2.3 ausführlicher beschrie-
ben, scheidet sich die Phase je nach Auslagerungsbedingungen kohärent bis teilkohärent zur 
NiTi-Matrix aus und erzeugt so Spannungsfelder, die die martensitische Phasenumwandlung 
deutlich beeinflussen. Erwartungsgemäß vergröbert sich die Ni4Ti3-Phase mit steigender 
Temperatur und Haltezeit, wodurch die vollständige Kohärenz zur Matrix verlorengeht und so 
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die Verspannungen des Gitters abgebaut werden. Eine direkte Folge der Spannungsfelder ist 
der Verlauf der Phasenumwandlung über die sog. R-Phase, die sowohl bei der Umwandlung 
des Austenits in den Martensit als auch bei der Rückumwandlung auftreten kann. Neben der 
Bildung der R-Phase erniedrigt die Ausscheidung von Ni4Ti3-Teilchen die für die Phasenum-
wandlung aufzubringende Keimbildungsenergie, da die Teilchen selbst als Keimbildner für 
die Martensitbildung wirken. Tabelle 6.2 fasst die Umwandlungstemperaturen der vorliegen-
den Studie in Abhängigkeit von den Wärmebehandlungsparametern zusammen. 
 
 
 
Abbildung 6.7: DSC-Messung des Umwandlungsverhaltens von heißisostatisch gepressten NiTi-Proben (NiTi-
Nan04, nomineller Ni-Gehalt 50,85 At. %, HIP-Parameter 1065°C, 100 MPa, 3 h, Lösungsglühen 1000°C, Ab-
schrecken in Eiswasser) nach unterschiedlichen Wärmbehandlungen, Haltezeit jeweils 1h a.) HIP-Zustand b.) 
Lösungsglühung 1000°C c.) 430°C d.) 480°C e.) 530°C f.) 580°C g.) 630°C [Men06a]. 
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Tabelle 6.2: DSC-Messung der Peaktemperaturen der Phasenumwandlungen von heißisostatisch gepressten 
NiTi-Proben (NiTi-Nan04, nomineller Ni-Gehalt 50,85 At. %, HIP-Parameter 1065°C, 100 MPa, 3h, Verunrei-
nigungen 0,06 Gew.% O, 0,07 Gew.% C) in Abhängigkeit von den Auslagerungsbedingungen [Men06a]. 
Auslagerungszustand Abkühlen Aufheizen BemerkungenRp [°C] Mp [°C] Rp [°C] Ap [°C] 
NiTi-Nan04 (50,85 At.% Ni) 
nach HIP, ofenabgekühlt -20 < -100 -5 30 
Schwach ausgeprägte Peaks, 
Überlagerung breiter R-
Phasen- und Martensitpeaks. 
Lösungsgeglüht 
(1000°C, 1h) - < -100 - -67 
keine R-Phase nachweisbar 
430°C, 1h 23 < -100 6 37 R-Phase vorhanden 
480°C, 1h 21 -70 19 32 R-Phase vorhanden 
530°C, 1h -2 -40 - 22 R-Phase nur beim Abkühlen eindeutig nachweisbar 
580°C, 1h - -56 - -4 keine R-Phase  
630°C, 1h - < -100 - - keine R-Phase, eventuell keine Umwandlung in Mar-
tensit, daher auch keine Aus-
tenit-Rückumwandlung 
 
 
Die Bildung der R-Phase wurde nur bei einer Auslagerungstemperatur von 430°C, 480°C und 
530°C beobachtet. Die Untersuchungen zeigten, dass mit steigender Auslagerungstemperatur 
und damit mit Zunahme der Größe der Ausscheidungen die R-
Phasenumwandlungstemperatur beim Abkühlen fällt, beim Aufheizen ansteigt. Gleichzeitig 
verhielten sich die Peaks der Martensit-Umwandlung und der Austenit-Rückumwandlung 
gegenläufig, so dass die Peaks aufeinander zuwanderten. Ab einer Auslagerungstemperatur 
von 580°C wurde offensichtlich keine R-Phase mehr gebildet. Gleichzeitig wurde ein deutli-
cher Abfall der Phasenumwandlungstemperaturen Mp und Ap beobachtet. Dieser Trend setzte 
sich bei der Auslagerungstemperatur von 630°C fort. Vermutlich liegt die Martensit-
Umwandlung in diesem Fall bei Temperaturen von deutlich unterhalb - 100°C. Da die DSC-
Messung nur bis – 100°C durchgeführt wurde, lag aufgrund der fehlenden Martensit-
Umwandlung auch keine Austenit-Rückumwandlung vor. 
 
 
Ein sehr ähnliches Ergebnis wurde auch in der Arbeit von Krone [Kro05] an Proben erzielt, 
die über das MIM-Verfahren hergestellt wurden. Tabelle 6.3 fasst die wesentlichen Umwand-
lungstemperaturen zusammen. Auffällig ist, dass sich im ausgelagerten Zustand die Phasen-
umwandlungstemperaturen trotz der im Vergleich zu den heißisostatisch gepressten deutlich 
höheren Verunreinigungsgehalte geringer unterscheiden als erwartet. Die Vergröberung der 
Ni4Ti3-Phase mit steigender Auslagerungstemperatur und Haltezeit wurde in einer TEM-
Untersuchung gezeigt (Abbildung 6.8). 
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Tabelle 6.3: DSC-Messung der Peaktemperaturen der Phasenumwandlungen von NiTi-Proben, hergestellt über 
das MIM-Verfahren (NiTi-Nan01-BS00, nomineller Ni-Gehalt 50,85 At. %, Sinterparameter 1230°C, 5 h, Ver-
unreinigungen 0,29 Gew.% O, 0,12 Gew.% C) in Abhängigkeit von den Auslagerungsbedingungen [Kro05]. 
Auslagerungszustand Abkühlen Aufheizen BemerkungenRp [°C] Mp [°C] Rp [°C] Ap [°C] 
NiTi-Nan01 (50,85 At.% Ni) 
nach MIM, ofenabgekühlt - 8 - - 10 35 
Schwach ausgeprägte Peaks, 
Überlagerung breiter R-
Phasen- und Martensitpeaks. 
Lösungsgeglüht 
(1000°C, 1h) - - - - 
keine Umwandlung nach-
weisbar 
450°C, 1h 20 -110 7 35 R-Phase vorhanden 
500°C, 1h 8 -80 12 25 R-Phase vorhanden 
550°C, 1h -20 -70 - -5 R-Phase nur beim Abkühlen eindeutig nachweisbar 
 
 
 
Abbildung 6.8: TEM-Aufnahmen einer durch MIM hergestellten NiTi-Probe (Feedstock NiTi-Nan01-BS00, 
Sinterparameter 1250°C, 3 h, Lösungsglühen 1000°C, 1 h) a.) Auslagerung bei 500 °C, 1 h b.) Auslagerung bei 
550 °C, 1 h [Kro05].
 
 
Bei der pulvermetallurgischen Prozessführung ist es auch bei den Ni-armen Pulvern möglich, 
das Ni:Ti-Verhältnis durch die Aufnahme von Sauerstoff und Kohlenstoff bei der Prozessfüh-
rung so zu verändern, dass zweistufige Umwandlungen auftreten [Kro05]. Tabelle 6.4 fasst 
entsprechende Ergebnisse zusammen, die an MIM-Proben aus dem Ni-armen Pulver NiTi-
Nan06 (nomineller Ni-Gehalt 49,55 At. %) erzielt wurden. Aus der Martensit-Peaktemperatur 
Mp von -5°C im lösungsgeglühten Zustand wurde im vorliegenden Fall auf einen Anstieg des 
Ni-Anteils in der NiTi-Matrix von 49,55 At. % (Ni-Einwaage im Tiegel) auf 50,6 at. % (ge-
sinterte und lösungsgeglühte MIM-Probe) geschlossen [Tan99, Kha02, Fre10]. Aufgrund der 
vergleichsweise geringeren Überstöchiometrie des Ni-Gehalts sind die Phasenumwandlungen 
weniger deutlich ausgeprägt als bei den beiden oben diskutierten Ni-reichen Proben, so dass 
eine eindeutige Beurteilung der Verschiebung der Phasenumwandlungstemperaturen in Ab-
hängigkeit von der Auslagerungstemperatur nur bedingt möglich ist. Tendenziell sind aber die 
gleichen Trends wie bei den oben diskutierten Proben aus Ni-reichen Pulvern zu erkennen. 
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Tabelle 6.4: DSC-Messung der Peaktemperaturen der Phasenumwandlungen von NiTi-Proben, hergestellt über 
das MIM-Verfahren (NiTi-Nan06-BS00, nomineller Ni-Gehalt 49,55 At. %, Sinterparameter 1230°C, 5 h, Ver-
unreinigungen 0,23 Gew.% O, 0,08 Gew.% C) in Abhängigkeit von den Auslagerungsbedingungen [Kro05]. 
Auslagerungszustand Abkühlen Aufheizen BemerkungenRp [°C] Mp [°C] Rp [°C] Ap [°C] 
NiTi-Nan06 (49,55 At.% Ni) 
nach MIM, ofenabgekühlt - -7 -5 20 
Sehr schwach ausgeprägte 
Peaks, Überlagerung breiter 
Peaks. 
Lösungsgeglüht 
(1000°C, 1h) - -5 - 25 
 
450°C, 1h 22 breiter Peak 
-10 bis  
-35°C
35 45 R-Phase vorhanden 
500°C, 1h 8 breiter Peak 
-5 bis  
-25°C
30 35 R-Phase vorhanden 
550°C, 1h nicht eindeutig 
breiter Peak 
-5 bis  
-25°C
8 30 R-Phase nur beim Aufheizen eindeutig nachweisbar 
 
 
 
 
Herstellung von Formkörpern und Implantat-Prototypen 
 
Zugprobe
Die Geometrie der Zugprobe wurde neben der Charakterisierung der mechanischen Eigen-
schaften dazu verwendet, um die Machbarkeit des Metallpulver-Spritzgusses für vorlegierte 
NiTi-Pulver zu demonstrieren. Ein wichtiges Kriterium für die Beurteilung des MIM-
Prozesses ist die Maßhaltigkeit, gerade bei komplexen Bauteilen. Um die Reproduzierbarkeit 
der Maßhaltigkeit und der Sinterschrumpfung beurteilen zu können, wurden 14 Zugproben 
aus der Charge NiTi-Nan01-BS00 (Feststoffgehalt 68 Vol. %) mit identischen Spritzgusspa-
rametern gespritzt und im Anschluss in zwei unterschiedlichen Sinterläufen bei 1230 °C für 5 
Std. gesintert. Die Proben wurden im Grünzustand sowie im gesinterten Zustand mit einem 
Messschieber (Genauigkeit 0,05 mm) vermessen. Als Fertigungstoleranzen werden für MIM-
Proben nach DIN ISO 2768 mindestens 0,05 mm bei Maßen größer 3 mm angegeben, so dass 
die Messgenauigkeit des Messschiebers zur Beurteilung der Maßhaltigkeit ausreichend ist.  
 
Im Grünzustand wurden im Rahmen der Messgenauigkeit keine Abweichungen von den Ab-
messungen der Kavität des Spritzgusswerkzeugs festgestellt (Abbildung 6.9a). Nach dem 
Sintern zeigten alle Proben zeigten keinen sichtbaren Verzug, wie Abbildung 6.9b am Bei-
spiel einer Probe verdeutlicht. Abbildung 6.10 fasst die an den 14 Zugproben ermittelten 
Maßtoleranzen zusammen und gibt für die einzelnen Bauteilquerschnitte die Sinterschwin-
dung an, die aus dem Mittelwert der jeweiligen Bauteilabmessung ermittelt wurde. Bei den 
Maßtoleranzen lag die größte gemessene Abweichung vom Mittelwert bei 0,05 mm. Die 
größte berechnete Standardabweichung lag bei 0,02 mm. Die Sinterschwindung variierte zwi-
schen 9,3 % und 11,3 %. Im Mittel ergab sich ein Wert von 9,9 % mit einer Standardabwei-
chung von 0,2 % in alle Richtungen. Mögliche Ursachen für die in den Raumrichtungen un-
terschiedliche Sinterschwindung sind inhomogene Packungsdichten im Grünkörper, leichte 
Verformungen aus dem Herstellungsprozess, Relaxation von Spannungen beim Sintern sowie 
eine leichte Wechselwirkung mit der Sinterunterlage. Trotz der ermittelten Abweichungen 
liegen die gemessenen Werte liegen innerhalb der in der Norm DIN ISO 2768 festgelegten 
Maßtoleranzen für konventionelle MIM Bauteile. Die Norm lässt bei Bauteilabmessungen > 3 
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mm eine Maßtoleranz von max. 0,05 mm zu [Epm04]. Das Ergebnis deutet auf die Eignung 
des MIM-Verfahrens zur Herstellung von endkonturnahen NiTi-Bauteilen hin. 
 
Bezogen auf die im SFB459 festgelegte Zugprobengeometrie (vgl. Abbildung 3.23), sind die 
durch das MIM-Verfahren hergestellten Zugproben in allen Bauteilabmessungen deutlich zu 
groß ausgefallen. Ursache hierfür war die Annahme einer zu hohen Sinterschwindung von 15 
% bei Werkzeugauslegung. Um die mechanischen Eigenschaften der MIM-Zugproben zu 
bestimmen, wurde der Probenaufnehmer in der Zugprüfapparatur entsprechend angepasst. 
 
 
Abbildung 6.9: NiTi-Zugprobe (Feedstock NiTi-Nan01-BS00) a.) Bauteil im Grünzustand vor Entbinderung b.) 
nach der Sinterung bei 1230°C, 5 h, Sinterschwindung 9,9  0,2 %. 
 
 
Abbildung 6.10: NiTi-Zugprobe (Feedstock NiTi-Nan01-BS00, Sinterparameter 1230°C, 5 h): Abmessungen 
und Toleranzen der Bauteildimensionen [in mm] bei einer Mittelung über 14 Proben sowie aus dem Mittelwert 
ermittelte Sinterschwindung. 
 
 
Um in der späteren Praxis die reproduzierbare Herstellung von maßhaltigen NiTi-Bauteilen 
über das MIM-Verfahren sicherzustellen, müssen die folgenden Randbedingungen erfüllt 
werden. 
 Reproduzierbare und qualitätsgesicherte Herstellung der vorlegierten NiTi-
Ausgangspulver: An dieser Stelle besteht zurzeit die größte Einschränkung in Bezug 
auf die industrielle Umsetzung der Pulvermetallurgie von NiTi, da vorlegierte NiTi-
Pulver bisher nur für Forschungszwecke hergestellt werden und die Verdüsung der 
Pulver aufwändig und teuer ist. 
 Einsatz eines Feedstocks mit erhöhter Viskosität: der verwendete Feedstock NiTi-
Nan01-BS00 tendiert zu einem Abscheren des Binders vom Pulver, wodurch Inhomo-
genitäten im Bauteil induziert werden. Zurzeit wird daran gearbeitet, den für den 
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Zwei-Komponenten-Spritzguss von Titanpulvern entwickelten Feedstock auch für 
NiTi-Pulver zu verwenden. 
 Auslegung des Spritzgusswerkzeugs auf die Sinterschwindung eines qualitätsgesichert 
hergestellten NiTi-Pulvers: Eventuell ist eine iterative Anpassung des Spritzgusswerk-
zeugs notwendig, um die Maßhaltigkeit weiter zu erhöhen. 
 Optional kann die Bauteilauslegung durch eine Simulation des Spritzgussprozesses 
und des Schwindungsverhaltens unterstützt werden. 
 
 
Fußklammer
Zur Demonstration der Funktionsfähigkeit des MIM-Prozesses wurde zusätzlich der Prototyp 
einer Fußklammer hergestellt, die zur Versorgung von Zehenfrakturen und zur Korrektur von 
Zehenfehlstellungen eingesetzt wird. Für den Prototyp wurde bewusst ein biomedizinisches 
Bauteil ausgewählt, da NiTi-Formgedächtnislegierungen derzeit bevorzugt für klinische An-
wendungen eingesetzt werden. Für die Bewertung der Funktion wurde zum Vergleich eine 
über die konventionelle schmelzmetallurgische Route hergestellte Fußklammer der Fa. DePuy 
herangezogen [Bar92, Yah00, Ese04].  
 
Die Funktion der Fußklammer beruht auf dem Ein-Wege-Effekt. Die Fußklammer besitzt 
nach der Herstellung eine austenitische Gitterstruktur. Vor der Operation wird die Fussklam-
mer abgekühlt und wandelt vollständig in den martensitischen Zustand um. Sie wird durch ein 
spezielles Werkzeug aufgeweitet und bis zum Einsatz unterhalb der Austenit-Start-
Temperatur As gelagert. Wie bereits in Abbildung 3.20 gezeigt, wird die Fussklammer bei 
der Operation im Bereich der Knochenfraktur positioniert und erwärmt sich im Anschluss auf 
Körpertemperatur. Die Erwärmung bewirkt die Rückumwandlung in den Austenit, wodurch 
die Klammer ihre ursprüngliche Form anstrebt. Da die Rückverformung unterdrückt ist, übt 
die Klammer einen definierten Druck auf den umgebenden Knochen aus, wodurch die Kno-
chenheilung stimuliert wird. An den pulvermetallurgisch hergestellten Fußklammern konnte 
die Funktion ohne Einschränkung demonstriert werden (Abbildung 6.11) [Kro05, Kro05a]. 
 
Durch eine Kraftmessdose wurde die Klemmkraft der Fußklammer im Vergleich zu einer 
kommerziellen Fußklammer der Firma DePuy ermittelt [Kro05]. Die pulvermetallurgisch 
hergestellte Fußklammer zeigte eine Klemmkraft von 20,6 N, die in etwa doppelt so hoch lag 
wie die Klemmkraft der kommerziellen Fußklammer (FKlemm = 10,4 N). Der Unterschied liegt 
im Wesentlichen im unterschiedlichen Querschnitt der Stege und dem daraus resultierenden, 
höheren Widerstandsmoment begründet. Wird die Biegespannung über das sich aus der Kraft 
ergebene Biegemoment und das Widerstandsmoment im Radius normiert, entfällt der Quer-
schnittseinfluss. Die normierte Biegespannung der MIM-Fußklammer liegt mit 415 MPa nur 
noch um 73 MPa höher als die normierte Biegespannung der kommerziellen Klammer ( = 
341 MPa). Der verbleibende Unterschied wird auf den höheren Anteil an TiC- und Ti4Ni2Ox-
Ausscheidungen zurückgeführt. Eine verbesserte Anpassung der Klemmkräfte an die kom-
merzielle Fußklammer ist prinzipiell durch eine Verringerung der Fremdphasen, eine Ände-
rung der Geometrie der pulvermetallurgisch hergestellten Fußklammer (kleinere Querschnit-
te) sowie eine Optimierung der Legierungszusammensetzung (Absenkung der Plateauspan-
nung bei vorgegebener Prüftemperatur) möglich. 
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Abbildung 6.11: Funktionsweise einer NiTi-Fußklammer, hergestellt über Metallpulver-Spritzguss aus dem 
Feedstock NiTi-Nan06-BS00, Sinterparameter 1230°C, 5h, Restporosität ca. 5 % [Kro05, Kro05a]. 
 
 
Um die für die Anwendung der Fußklammer wichtigen Phasenumwandlungstemperaturen 
reproduzierbar einzustellen, muss die Aufnahme von Sauerstoff und Kohlenstoff bei der Pro-
zessführung und deren Einfluss auf die Umwandlungstemperaturen berücksichtigt werden. 
Als Ausgangspulver wurde im vorliegenden Fall das Ni-arme Pulver NiTi-Nan06 (nomineller 
Ni-Gehalt 49,5 %) verwendet, dass im Ausgangszustand einen Gehalt von 0,18 Gew. % O 
und einen Gehalt von 0,10 Gew. % C aufwies. Durch den MIM-Prozess änderten sich die 
Verunreinigungsgehalte zu 0,23 Gew. % O und 0,08 Gew. % C, woraus eine Zunahme des 
Ni:Ti-Verhältnis durch die im Gefüge deutlich sichtbare Ausscheidung der Ti-reichen 
Ti4Ni2Ox- und TiC-Phasen folgte. Das resultierende Gefüge der Fußklammer wurde bereits in 
Abbildung 6.6 diskutiert. Im gesinterten Bauteil wurde durch DSC eine zweistufige Um-
wandlung vom Austenit in den Martensit über die R-Phase nachgewiesen, die durch Phasen-
umwandlungstemperaturen von Rp = -4,4°C und Mp = -24,7°C gekennzeichnet war. Die 
Rückumwandlung in den Austenit erfolgte einstufig mit Ap = 14,2°C [Kro05a]. Die zweistu-
fige Phasenumwandlung deutet auf die Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase in der 
NiTi-Matrix hin, die erst bei Ni-Gehalten > 50,5 At. % auftritt [Nis86]. Die Bestimmung der 
Martensit-Start-Temperatur MS im lösungsgeglühten Zustand von -5°C ergab nach der Kurve 
von Tang einen Ni-Gehalt von 50,7 At. % [Tan97]. Auch wenn im vorliegenden Fall die 
Umwandlungstemperaturen der gesinterten Fußklammer die Vorgaben mit guter Genauigkeit 
erfüllen (vollständige Martensitumwandlung bei T < -50°C , vollständige Rückumwandlung 
in den Austenit bei Körpertemperatur 37°C), verdeutlicht das Ergebnis erneut, dass für eine 
reproduzierbare Herstellung von NiTi-Bauteilen eine qualitätsgesicherte Herstellung des vor-
legierten NiTi-Ausgangspulvers sowie eine genaue Kenntnis der Zunahme von Sauerstoff und 
Kohlenstoff bei der Prozessführung entscheidend ist. Grundsätzlich sind niedrigere Verunrei-
nigungsgehalte als im vorliegenden Fall anzustreben, da vor allem die Ti4Ni2Ox-Phase – wie 
später gezeigt – Bruch auslösend wirkt, wodurch auch die Ermüdungsfestigkeit beeinträchtigt 
wird. Im Falle geringerer Verunreinigungsgehalte im gesinterten Bauteil ist auch die Ände-
rung des Ni:Ti-Verhältnis in der Matrix bei der Prozessführung geringer. 
 
Poröse NiTi-Formkörper 
Zur Herstellung der makroporösen NiTi-Formkörper wurde die gröbere Pulverfraktion 25 – 
45 μm bevorzugt, da mit dieser Fraktion eine raschere Entsalzung realisiert werden konnte 
(vgl. Abbildung 4.26) und die Herstellung von Probenkörpern mit Platzhaltergehalten  50 
Vol. % möglich wurde [Köh09]. Die durch die geringere Sinteraktivität der gröberen Charge 
verursachte höhere Mikroporosität innerhalb der Sinterstege wurde in Kauf genommen. Ab-
bildung 6.12 zeigt die über das MIM-Verfahren aus dem Feedstock NiTi-TLS02-BS00-
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NaCl02-50 hergestellten porösen NiTi-Formkörper im Grünzustand und nach dem Sintern. 
Da in der Arbeit in erster Linie die Charakterisierung der mechanischen und biologischen 
Eigenschaften des porösen NiTi im Vordergrund stand, waren die vergleichsweise einfachen 
Probengeometrien für den angestrebten Funktionsnachweis ausreichend. Grundsätzlich be-
steht die Möglichkeit, den in Abbildung 4.32 gezeigten Prototypen des Wirbelsäulenimplan-
tats auch aus NiTi-Pulvern zu fertigen und die für Titan-Pulver optimierten Spritzparameter 
zu übernehmen. Hierauf wurde jedoch in der vorliegenden Arbeit verzichtet, da für den Be-
trieb der Zwei-Komponenten-Spritzgussanlage eine vergleichsweise große Pulvermenge be-
nötigt wird. 
 
An der in Abbildung 6.12 gezeigten Zylindergeometrie „A“ wurde nach dem Sintern die Po-
renverteilung über den gesamten Probenquerschnitt analysiert. Trotz der erheblichen Größen-
unterschiede der Platzhalterpartikel und des NiTi-Pulvers in Verbindung mit der sehr hohen 
Einspritzgeschwindigkeit im MIM-Prozess wurde eine sehr homogene Verteilung der Makro-
poren erreicht. Eine hier nicht gezeigte bildanalytische Auswertung der Porositäten an unter-
schiedlichen Probenpositionen zeigte einen Mittelwert der Porosität von 51,5 %. Die Stan-
dardabweichung des Werts über den gesamten Probenquerschnitt war mit 1,9 % relativ ge-
ring. Tabelle 6.5 fasst die sehr gute Maßhaltigkeit und die lineare Schrumpfung der in Abbil-
dung 6.12 gezeigten Bauteile zusammen. Nur bei der Zylindergeometrie „A“ wurde sowohl 
in der Länge als auch im Durchmesser eine Standardabweichung > 1% beobachtet. In diesem 
Fall ist eine weitere Optimierung der Verfahrensparameter notwendig, um den industriellen 
Standard für MIM-Bauteile zu erreichen [Epm04]. Der Nachweis der Maßhaltigkeit wurde 
durch die schlecht ausgelegte Sollbruchstelle des Bauteils erschwert, so dass die exakte Länge 
der Proben nur ungenau zu ermitteln war. Weiterhin kam es bei einigen Proben infolge der 
Schwerkrafteinwirkung beim Sintern unter Berücksichtigung der hohen Sintertemperatur zu 
einer Abweichung von der Rundheit. Als Folge ergaben sich die vergleichsweise hohen Ab-
weichungen im Probendurchmesser. Auch die Anisotropie der radialen und vertikalen 
Schrumpfungen ist bei den in Tabelle 6.5 ausgewerteten Bauteilen größer als bei konventio-
nellen MIM-Bauteilen. Die genaue Ursache hierfür konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht 
ermittelt werden. Es ist jedoch wahrscheinlich, dass es aufgrund der geringen Viskosität des 
Bindersystems BS00 zu Dichtunterschieden bei der Formgebung der Bauteile kam. 
 
 
Tabelle 6.5: Formhaltigkeit und Schrumpfung der MIM-Bauteile aus dem Feedstock NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50, 
Sinterparameter 1250°C, 10h, Vakuum, 50,6 At.% Ni) [Köh09]. 
Geometrie 
(Grünzustand) 
Schrumpf Ø 
[%] / Stdw. 
Schrumpf H/L 
[%] / Stdw. 
Ø gesintert 
[mm] / Stdw. 
H/L gesintert 
[mm]/Stdw.
Volumen 
[%]/Stdw. 
Zylindergeometrie A 
Ø = 12mm, L = 65mm  
9,50 ± 0,93 
(n = 6) 
7,36 ± 0,94 
(n = 6) 
10,86 ± 0,11
(± 1,05%) 
60,20 ± 0,62 
(± 1,03%) 
24,11 ± 2,26 
Zylindergeometrie B 
Ø = 10 mm, h = 15mm  
8,10 ± 0,26 
(n = 5) 
9,16 ± 0,14 
(n = 5) 
9,19 ± 0,03 
(± 0,30%) 
13,65 ± 0,03 
(± 0,22%) 
23,10 ± 0,99 
Zylindergeometrie C 
Ø = 6 mm, h = 9 mm  
8,06 ± 0,50 
(n = 5) 
9,03 ± 0,34 
(n = 5) 
5,52 ± 0,04 
(± 0,66%) 
8,18 ± 0,03 
(± 0,36%) 
23,28 ± 0,44 
Tablette 
Ø = 14,7mm, h = 2,1mm 
6,94 ± 0,13 
(n = 5) 
10,14 ± 0,39 
(n = 5) 
13,68 ± 0,02
(± 0,13%) 
1,93 ± 0,01 
(± 0,43%) 
22,18 ± 0,34 
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Abbildung 6.12: Grünkörper und gesinterte, poröse Proben aus NiTi zur Bestimmung der mechanischen sowie 
der biologischen Eigenschaften: Zylindergeometrien A, B, C sowie Tablette zur Untersuchung der biologischen 
Eigenschaften (Feedstock NiTi-TLS02-BS00-PH50, 1250°C, 10 h, Vakuum) [Köh09]. 
 
 
Herstellung von Bauteilen aus Grobfraktionen der NiTi-Pulver 
 
Ein Nachteil der Anwendung vorlegierter NiTi-Pulver ist die relative geringe Ausbeute an 
Pulverpartikeln der Größe < 45 μm, die eine Grundvoraussetzung für die Durchführung des 
MIM-Prozesses und das Erreichen hoher Sinterdichten sind. Besonders beim sog. EIGA-
Prozess, der auf dem berührungsfreien Aufschmelzen von NiTi-Stangenmaterial durch Induk-
tion beruht, liegt die Ausbeute dieser Pulverfraktion bei unter 30 %. Um die Pulvermetallur-
gie von NiTi effizient durchführen zu können, müssen Wege gefunden werden, um auch den 
Grobanteil des NiTi-Pulvers zu nutzen. Hierfür werden derzeit drei alternative Herstellungs-
routen untersucht. 
 
Heißisostatisches Pressen von endkonturnahen Halbzeugen 
Beim heißisotatischen Pressen können auch relativ grobe Pulverfraktionen problemlos ver-
dichtet werden. Hierbei ist die Fertigung geeigneter Kapseln ein der wesentlichen Herausfor-
derungen. Im Rahmen der Arbeit wurde die endkonturnahe Fertigung von NiTi-Rohren aus 
der Pulverfraktion 45 – 100 μm im Experiment nachgewiesen und zum Patent angemeldet 
[Köh07]. Es besteht das Ziel, die Rohre als Ausgangsmaterial für die Stentfertigung einzuset-
zen. Weiterhin können aus den Rohren mit geringem Aufwand Klemmringe z.B. durch Fun-
kenerosion hergestellt werden. Da für diese Anwendung eine große Hysterese zwischen der 
Martenit-Start-Temperatur und der Austenit-Rückumwandlung angestrebt wird, bietet sich 
der Einsatz von ternären Legierungen an [Zhe08]. Die Pulvermetallurgie bietet besonders 
dann Vorteile, wenn Legierungen eingesetzt werden, die bei schmelzmetallurgischer Herstel-
lung zur Entmischung neigen oder für Umformprozesse zu spröde sind. 
 
Vakuumplasmaspritzen von Verschleißschutzschichten
Für das Plasmaspritzen von metallischen Pulvern sind gröbere Fraktionen eine Grundvoraus-
setzung, da sie eine deutlich bessere Fließfähigkeit haben als feine Pulverchargen. Die Fließ-
fähigkeit ist notwendig, um die gleichmäßige Förderung der Pulver in das Plasma sicherzu-
stellen. Am Institut wurden mehrfach Versuche zur Herstellung von NiTi-Schichten durchge-
führt, die ein für Verschleißanwendungen aussichtsreiches Werkstoffverhalten zeigten 
[Bra02a, Ste06, Mau07]. Ein mögliche Anwendung sind kavitationsbelastete Bauteile wie 
Pumpen oder Schiffsschrauben. 
 
 
A B
C
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Selektives Laserschmelzen (Selective Laser Melting SLM) 
Auch bei dieser Technologie ist die Fließfähigkeit des Pulvers eine wesentliche Vorausset-
zung, so dass Pulverfraktionen im Bereich von 45 – 100 μm bevorzugt eingesetzt werden. Zur 
Formgebung wird eine NiTi-Pulverschüttung durch einen Laser selektiv aufgeschmolzen. Im 
Anschluss wird eine weitere Pulverlage aufgetragen und die nächste Bauteilebene durch se-
lektives Schmelzen erzeugt. Durch vielfaches Wiederholen des Prozesses können komplexe 
Bauteilgeometrien generativ erzeugt werden. Dieses aus dem Rapid Prototyping abgeleitete 
Verfahren wird inzwischen auch für die industrielle Fertigung von Bauteilen mit spezifischen 
Eigenschaften wie z.B. durchgehenden, geordneten Porenstrukturen eingesetzt, die eine hohe 
Wertschöpfung aufweisen. Das Verfahren wird inzwischen auch erfolgreich für vorlegierte 
NiTi-Pulver angewandt [Mei08, Mei10, Bor10]. 
 
 
 
6.2 Mechanische Eigenschaften von pulvermetallurgischen NiTi-
Formkörpern und Formgedächtniseffekte 
 
Statische Zugversuche an NiTi-Zugproben ohne Platzhalter 
 
Die mechanischen Eigenschaften der über HIP und MIM hergestellten NiTi-Formkörper wur-
den im Zugversuch ermittelt. Bruchdehnungen von mindestens 10 – 15% sind in der späteren 
Anwendung notwendig, um neben der vollständigen Ausprägung der Formgedächtniseffekte 
Pseudoplastizität bzw. Pseudoelastizität eine ausreichende Betriebssicherheit zu gewährleis-
ten. Im Folgenden sind die Ergebnisse ausgewählter Zugversuche bis zum Bruch dargestellt. 
Bei den Versuchen wurde die Prüftemperatur in weiten Grenzen variiert, so dass die mechani-
schen Kennwerte sowohl im vollständig martensitischen als auch im vollständig austeniti-
schen Zustand ermittelt werden konnten. Weiterhin wurde durch die Auswahl der Prüftempe-
raturen auch der Übergangsbereich Austenit – Martensit abgedeckt. Abbildung 6.13 zeigt 
exemplarisch den Spannungs-Dehnungsverlauf einer über den MIM-Prozess hergestellten 
NiTi-Zugprobe im vollständig martensitischen sowie im vollständig austenitischen Zustand. 
 
 
 
Abbildung 6.13: Spannungs-Dehnungs-Kurve einer NiTi-Zugprobe, hergestellt durch MIM, im vollständig 
martensitischen sowie im vollständig austenitischen Zustand (NiTi-TLS03-BS00, 1250°C, 5h, 0,12 Gew. % O, 
0,04 Gew. % C, 49,9 At. % Ni, Porosität ca. 12 %) [Men06a]. 
 
 
Verformung bei T < As
Bei der Verformung im vollständig martensitischen Zustand werden vier Bereiche durchlau-
fen. Nach einer rein elastischen Verformung des Martensits (1) setzt bei Überschreiten einer 
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bestimmten Spannung eine reversible, pseudoplastische Verformung des Martensits (2) ein. 
Diese beruht auf einer fortschreitenden Ausrichtung der in Spannungsrichtung orientierten 
Martensit-Varianten. Im Idealfall erfolgt dieser Vorgang bei konstanter Spannung, so dass ein 
ebenes Plateau resultiert. In der Regel besitzt die Spannungs-Dehnungs-Kurve jedoch auch im 
Plateaubereich eine Steigung. Hierfür werden folgende Ursachen diskutiert: 
 Mit voranschreitender pseudoplastischer Verformung wird in polykristallinen Werk-
stoffen die Umwandlung zunehmend behindert [Hor00]. Zuerst werden die günstig zur 
Spannungseinleitung orientierten Kristallite pseudoplastisch verformt. Mit zunehmen-
der Dehnung verformen sich auch die ungünstiger orientierten Körner. Hierfür ist eine 
höhere Spannung notwendig, so dass in Summe ein Anstieg der Kurve resultiert. 
 Sekundärphasen wie Ti4Ni2Ox oder TiC sowie auch Ni4Ti3-Ausscheidungen behindern 
das Voranschreiten der pseudoplastischen Verformung ebenfalls, wodurch der Anstieg 
der Kurve verstärkt wird. 
 
Am Ende des Plateaus folgt eine weitere elastische Verformung der entzwillingten Martensit-
Varianten (3). Bei weiter fortschreitender Dehnung kommt es schließlich zu einer konventio-
nellen, irreversiblen plastischen Verformung des Martensits durch Versetzungsbildung, die im 
Bruch der Probe mündet. Die Bruchspannung und -dehnung werden ebenfalls durch die Se-
kundärphasen Ti4Ni2Ox oder TiC sowie die Ni4Ti3-Ausscheidungen maßgeblich beeinflusst, 
da sie zu einer Verfestigung des Werkstoffs durch Behinderung der Versetzungsbewegung 
bzw. zu einer Versprödung durch Versetzungsaufstau führen. 
 
Bei schmelzmetallurgisch hergestellten NiTi-Legierungen liegt die Länge des pseudoplasti-
schen Plateaus bei etwa 4 – 6 % [Kat94, Joh98]. Bei pulvermetallurgischen NiTi-Werkstoffen 
ist das Plateau in der Regel kürzer und der Anstieg steiler, da die Ausrichtung der Kristallite 
bei der pulvermetallurgischen Herstellung homogener ist, so dass es kaum Vorzugsorientie-
rungen im Werkstoff gibt. Weiterhin ist der Anteil von Sekundärphasen aufgrund der höheren 
Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte größer, so dass die Entwilligung des Martensits stärker 
behindert wird. Für die Beurteilung der mechanischen Eigenschaften ist bei pulvermetallur-
gisch hergestellten NiTi-Werkstoffen zusätzlich die in der Regel vorliegende Restporosität zu 
beachten. 
 
Verformung bei As < T < MD:
Im Temperaturbereich As < T < MD wird die Pseudoplastizität zunehmend von der Pseudo-
elastizität überlagert. Hierbei handelt es sich um die spannungsinduzierte Bildung von Mar-
tensit aus dem bereits rückumgewandelten Austenit sowie eine unmittelbare reversible Ver-
formung des gebildeten Martensits in Richtung der angelegten Spannung. Das Kennzeichen 
der Pseudoelastizität ist die reversible Rückverformung in den Ausgangszustand bei Entlas-
tung, ohne das eine Temperaturänderung notwendig ist. Für die spannungsinduzierte Marten-
sit-Umwandlung aus dem Austenit muss eine kritische Spannung überwunden werden, die 
höher ist als die Spannung, bei der die Entzwilligung des reinen Martensits einsetzt. Mit stei-
gender Temperatur nimmt die thermodynamische Stabilität des Austenits und somit die für 
Martensit-Umwandlung notwendige Spannung zu. Bei Erreichen der Austenit-Finish-
Temperatur AF beruht der auftretende Formgedächtniseffekt alleine auf der spannungsindu-
zierten Martensit-Umwandlung, so dass die Probe vollständig pseudoelastische Eigenschaften 
aufweist. Der Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve verhält sich beim Auftreten von pseu-
doelastischen Anteilen ähnlich wie bei der rein martensitischen Verformung, jedoch ver-
schiebt sich das Plateau mit steigender Prüftemperatur zu höheren Spannungen. Auch in die-
sem Fall ist das Plateau bei pulvermetallurgisch hergestellten NiTi-Zugproben aus den bereits 
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obengenannten Gründen in der Regel kürzer und steiler als bei schmelzmetallurgisch herge-
stellten NiTi-Proben. 
 
Bei Überlagerung von Pseudoelastizität und Pseudoplastizität kann der Anteil der pseudoelas-
tischen Verformung einfach bestimmt werden, indem die Probe bis zum Ende des Plateaus 
verformt und dann entlastet wird. Der bei der Entlastung auftretende reversible Formrückgang 
entspricht der Pseudoelastizität. Der pseudoplastische Anteil kann ermittelt werden, indem die 
Probe anschließend über Af erhitzt und der zugehörige Formrückgang ermittelt wird. In der 
Regel weist die Probe zusätzlich auch eine geringe irreversible plastische Verformung auf, die 
aus der Fehlpassung von Austenit und Martensit resultiert. Dieser Effekt tritt bei zyklischer 
Belastung vor allem bei den ersten Verformungszyklen auf. 
 
Verformung bei T > MD:
Bei Überschreiten der Temperatur MD ist die Stabilität des Austenits so groß, dass keine 
spannungsinduzierte Phasenumwandlung mehr möglich ist. Der NiTi-Werkstoff verformt sich 
wie ein konventioneller metallischer Werkstoff, d.h. nach einer elastischen Verformung (5) 
setzt unmittelbar eine irreversible plastische Verformung (6) ein. Die resultierende Bruch-
spannung und -dehnung des stabilen Austenits ist in der Regel geringer als bei umwandlungs-
fähigen Zugproben. Die Ursache hierfür ist der fehlende Anteil an reversibler Verformung 
aufgrund der oben beschriebenen Formgedächtniseffekte. Auch bei der plastischen Verfor-
mung des Austenits wird die Bruchspannung und –dehnung maßgeblich durch die Sekundär-
phasen Ti4Ni2Ox, TiC, die Ni4Ti3-Ausscheidungen sowie die Restporosität beeinflusst. 
 
Zugversuche an HIP-Proben 
Das Bruchverhalten von pulvermetallurgisch hergestellten NiTi-Proben wurde zuerst an heiß-
isostatisch gepressten Proben untersucht. Durch die Überlagerung des Drucks beim HIP-
Prozess wurden die Poren nahezu vollständig eliminiert, so dass deren Einfluss auf das 
Bruchverhalten vernachlässigt werden konnte. Ein weiterer Vorteil sind die geringeren Verun-
reinigungsgehalte im Vergleich zu den über Metallpulver-Spritzguss hergestellten Proben. 
Durch die Kapselung der Pulver wurde eine weitere Zunahme der O- und C-Gehalte im Ver-
gleich zum Ausgangspulver vermieden. 
 
Zugversuche an lösungsgeglühten HIP-Proben 
Um das in Bezug auf die mechanischen Eigenschaften maximale Potential von pulvermetal-
lurgisch hergestellten NiTi-Legierungen zu untersuchen, wurden HIP-Proben aus den NiTi-
Pulvern mit den geringsten Verunreinigungsgehalten hergestellt und die mechanischen Eigen-
schaften im Zugversuch geprüft. Zum Einsatz kamen sowohl ein Ni-armes Pulver (NiTi-
TLS03, 0,06 Gew. % O, 0,03 Gew. % C, nomineller Ni-Gehalt 49,7 At. %) als auch ein Ni-
reiches Pulver (NiTi-TLS01, 0,04 Gew. % O, 0,02 Gew. % C, nomineller Ni-Gehalt 50,6 At. 
%). Die Verdichtung erfolgte in beiden Fällen bei 1050°C, 100 MPa und einer Haltezeit von 3 
h. Abbildung 6.14 zeigt das Ergebnis der Zugversuche im vollständig martensitischen (T = 
0°C) sowie im vollständig austenitischen Zustand (T = 50°C). Um bei der Ni-reichen Legie-
rung den Einfluss von Ni4Ti3-Ausscheidungen, die bei der Ofenabkühlung von HIP-
Temperatur nicht zu vermeiden sind, auf die mechanischen Eigenschaften auszuschließen, 
waren die Zugproben bei 950°C für 1 h lösungsgeglüht. Bei der Ni-armen Probe sind keine 
Ni4Ti3-Ausscheidungen zu erwarten. Aus diesem Grund wurde auf eine Wärmebehandlung 
verzichtet. 
 
Die Zugversuche zeigen, dass es bei pulvermetallurgischer Herstellung von NiTi-Proben 
möglich ist, den Formgedächtniseffekt vollständig auszunutzen sowie bei höheren Dehnungen 
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eine Verformung bis deutlich in den Bereich der irreversiblen plastischen Verformung zu er-
reichen. 
 
Bei den Zugproben aus dem Ni-armen Pulver wurden Bruchspannungen im Bereich von 650 
– 800 MPa gemessen, die Bruchdehnungen lagen im vollständig martenistischen Zustand bei 
ca. 8 %, im Austenit wurden ca. 11 % erreicht (Abbildung 6.14a). 
 
Die vorliegende Bruchspannung von ca. 800 MPa und die zugehörige Bruchdehnung von ca. 
14 % im austenitischen Zustand sowie von 19 % im martensitischen Zustand (Abbildung 
6.14b) konnte gegenüber eigenen früheren Arbeiten [Sch03, Kro04] sowie relevanten Litera-
turwerten [Kat94] deutlich gesteigert werden. Der wesentliche Unterschied in der vorliegen-
den Arbeit war die Verringerung der Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte, wodurch deren we-
sentlicher Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften verdeutlicht wird. Eine weitere Ursa-
che für die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften ist die Tatsache, dass mit abneh-
menden Verunreinigungsgehalten eine bessere Versinterung der Pulverpartikel beobachtet 
wird. Dies kann aus dem stärkeren Kornwachstum verunreinigungsarmer NiTi-Chargen bei 
ansonsten gleichen HIP-Parametern geschlossen werden [Men06]. 
 
 
  
Abbildung 6.14: Zugversuche an HIP-Proben im vollständig martensitischen bzw. vollständig austenitischen 
Zustand a.) Ni-armes Pulver, Zugversuch im ofenabgekühlten Zustand (Pulver NiTi-TLS03, HIP-Parameter 
1050°C, 100 MPa, 3h, Verunreinigungen im HIP-Zustand: 0,05 Gew. % O, 0,03 Gew. % C, Ni-Gehalt 49,9 At. 
%) [Men08a] b.) Ni-reiches Pulver, HIP-Probe lösungsgeglüht (Pulver NiTi-TLS01, HIP-Parameter 1050°C, 
100 MPa, 3h, Lösungsglühen 950°C, 1h, Verunreinigungen im HIP-Zustand: 0,05 Gew. % O, 0,02 Gew. % C, 
Ni-Gehalt 50,7 At. %) [Men08]. 
 
 
Untersuchung des Bruchausgangs 
Die wesentliche Bedeutung der Ti4Ni2Ox- bzw. TiC-Phasen auf die mechanischen Eigen-
schaften konnte durch eine Untersuchung des Gefüges in einem mit einer Zugvorrichtung 
ausgestatteten Rasterelektronenmikroskop verdeutlicht werden. Bereits bei geringen Dehnun-
gen von ca. 5 % konnte die sauerstoffreiche, spröde Ti4Ni2Ox-Phase als Riss auslösend identi-
fiziert werden (Abbildung 6.15a). Aufgrund der geringeren Größe wirken die TiC-Partikel 
deutlich seltener als Rissausgang. Bei höheren Dehnungen setzt sich der Bruch entlang der 
Oberfläche ehemaliger Pulverpartikel fort (Abbildung 6.15b). Dieser Rissverlauf ergibt sich 
aus der Tatsache, dass die obengenannten Fremdphasen Ti4Ni2Ox bzw. TiC nach dem HIP-
Prozess bevorzugt fein verteilt auf den Oberflächen ehemaliger Pulverpartikel vorliegen (vgl. 
Abbildung 6.5b,c). 
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Abbildung 6.15: Bruchverhalten einer heißisostatisch gepressten NiTi-Legierung a.) Rissinititierung an den 
spröden Ti4Ni2Ox-Ausscheidungen, Dehnung ca. 5% b.) Rissfortpflanzung entlang den Oberflächen ehemaliger 
Pulverpartikel bei höheren Dehnungen (Pulver NiTi-Nan05, HIP-Parameter 1065°C, 100 MPa, 3h, Verunreini-
gungen im HIP-Zustand 0,10 Gew. % O, 0,07 Gew. % C) [Kro05, Men06]. 
 
 
Zugversuche an bei 1250°C nachgesinterten und lösungsgeglühten HIP-Proben 
Bereits im Kapitel 5.2.1.4 wurde gezeigt, dass die Größe und Verteilung der spröden 
Ti4Ni2Ox- bzw. TiC-Phasen im Gefüge durch eine Nachsinterung bei hohen Temperaturen 
gezielt beeinflusst werden kann. Hierzu wurden die Proben nach dem HIP-Lauf bei 1250°C 
für 10 h im Vakuum nachgesintert (vergleichbar mit der Sinterung der MIM-Proben). Es wur-
de die bereits in Abbildung 6.5d gezeigte deutliche Vergröberung der Fremdphasen erreicht, 
die sich wie bereits erwähnt bevorzugt in den Zwickeln zwischen ehemaligen Pulverpartikeln 
anlagerten. Durch die weitgehende „Reinigung“ der Korngrenzen von den spröden Phasen 
wurde eine weitere, deutliche Steigerung der Bruchdehnung trotz gleichbleibender Sauerstoff- 
und Kohlenstoffgehalte erreicht (Abbildung 6.16). Auch in diesem Fall wurden Zugversuche 
im vollständig martensitischen bzw. im vollständig austenitischen Zustand durchgeführt. Die 
Proben waren wiederum lösungsgeglüht, um den Einfluss von Ni4Ti3-Ausscheidungen auf die 
mechanischen Eigenschaften auszuschließen. Durch die Vergröberung der Ti4Ni2Ox- bzw. 
TiC-Phasen konnte eine weitere deutliche Steigerung der Bruchdehnung auf ca. 20 % im aus-
tenitischen Zustand und bis zu 30 % im martensitischen Zustand erreicht werden. Auch wenn 
die spröden Ti4Ni2Ox-Phasen bereits bei vergleichsweise niedrigen Dehnungen versagen, wird 
die Rissfortpflanzung durch den großen Abstand der Fremdphasen stark behindert. Als Resul-
tat werden Bruchdehnungen erreicht, die mit den Bruchdehnungen schmelzmetallurgisch her-
gestellter NiTi-Zugproben konkurrieren können [Ser99]. 
 
 
 
 
Abbildung 6.16: Zugversuche an bei 1250°C wärmebehandelten und anschließend lösungsgeglühten, Ni-reichen 
HIP-Proben im vollständig martensitischen bzw. vollständig austenitischen Zustand (Pulver NiTi-TLS01, HIP-
Parameter 1050°C, 100 MPa, 3h, Wärmebehandlung 1250°C, 10h, Vakuum, Lösungsglühen 950°C, 1h, Verun-
reinigungen im HIP-Zustand: 0,05 Gew. % O, 0,02 Gew. % C, Ni-Gehalt 50,7 At. %) [Men08]. 
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Untersuchung der Bruchflächen vor und nach der Wärmebehandlung bei 1250°C 
Die erzielte Verbesserung der mechanischen Eigenschaften der HIP-Zugproben durch die 
Nachsinterung bei 1250°C wird auch durch einen Vergleich der Bruchflächen von Proben 
ohne und mit Wärmebehandlung verdeutlicht. Durch die Wärmebehandlung ändert sich das 
Bruchverhalten von interkristallinem zu transkristallinem Bruch (Abbildung 6.17). 
 
Der interkristalline Bruch ist durch die Ausbildung von glatten Bruchflächen gekennzeichnet, 
die aus dem Fehlen von Gleitprozessen bei der Rissausbreitung resultieren (Abbildung
6.17a). Die Form der einzelnen Kristallite ist auf der Bruchfläche deutlich zu erkennen, was 
auf ein eher sprödes Bruchverhalten hinweist. Bei der wärmebehandelten Proben liegt tenden-
ziell ein Mischbruch vor, der bevorzugt transkristallin verläuft. Das Bruchverhalten wird be-
stimmt durch das bereits bei geringen Dehnungen auftretende, spröde Versagen der 
Fremdphasen und den nachfolgenden duktilen Bruch der Matrix. Letzterer ist gekennzeichnet 
durch Gleitprozesse in Richtung der maximalen Scherkräfte, die im Idealfall in einem Winkel 
von 45° zur Hauptspannungsrichtung verlaufen. Im Bruchbild (Abbildung 6.17b) zeigt sich 
die für den duktilen Bruch typische Wabenstruktur mit vereinzelt vorliegenden spröden 
Fremdphasen am Wabengrund. 
 
 
Abbildung 6.17: REM-Aufnahmen der Bruchflächen durch HIP hergestellter NiTi-Proben (Pulver NiTi-TLS01, 
HIP-Parameter 1050°C, 100 MPa, 3 h, Verunreinigungen nach HIP 0,05 Gew. % O, 0,02 Gew. % C, Ni-Gehalt 
50,7 At. %) a.) Interkristallines Bruchverhalten einer NiTi-Probe im Zustand as-HIP [Men06]. b.) Transkristalli-
ne Bruchfläche einer HIP-Probe aus der gleichen Serie, die zusätzlich bei 1250°C für 10 h wärmebehandelt wur-
de [Men06a]. 
 
 
Einfluss der metastabilen Ni4Ti3-Phase auf die mechanischen Eigenschaften 
Bei den bisher untersuchten wurde die Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase vermie-
den, indem entweder Ni-armes Pulver (Ni-Gehalt 49,9 At. %) verwendet wurde oder die Ni-
reichen Proben (50,7 At. % Ni) bei 950°C, 1 h lösungsgeglüht und abgeschreckt vorlagen. 
Um den Einfluss der bei Ni-Gehalten > 50,5 At. % möglichen Ni4Ti3-Ausscheidungen auf die 
mechanischen Eigenschaften gezielt zu untersuchen, wurden Proben aus den in den Abbil-
dungen 6.14b und 6.16 gezeigten Serien einer Wärmebehandlung zur gezielten Ausscheidung 
der Ni4Ti3-Phase unterzogen. Sowohl die Probe im Zustand „as HIPed“ als auch die zusätz-
lich bei 1250°C, 10 h nachgesinterte Probe wurden bei 950°C, 1h lösungsgeglüht, abge-
schreckt und anschließend bei 450°C wärmebehandelt. 
 
Bei der Probe im Zustand „as HIPed“ weist der Übergang von der einstufigen Phasenum-
wandlung zu einer zweistufigen Phasenumwandlung, die über die Bildung der sog. R-Phase 
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verläuft [Mic06], die Existenz der Ni4Ti3-Phase nach (Abbildung 6.18a). Die zusätzliche 
Aufspaltung des Martensit-Peaks beim weiteren Abkühlen deutet auf eine chemische Hetero-
genität in der Probe hin, deren Ursache derzeit nicht vollständig klar. Bei der bei 1250°C 
nachgesinterten Probe hatte die Wärmebehandlung einen wesentlich geringeren und nicht 
eindeutig ausgeprägten Einfluss auf die Phasenumwandlung (Abbildung 6.18b). Es wird 
vermutet, dass aufgrund der gröberen und mehr isolierten Lage der Ti4Ni2Ox- bzw. TiC-
Sekundärphasen ein höherer Anteil an ungestörten Bereichen in der NiTi-Matrix vorliegt, 
wodurch die Anzahl der Ausscheidungskeime für die Bildung der Ni4Ti3-Phase reduziert 
wird. Von schmelzmetallurgisch hergestellten NiTi-Legierungen ist bekannt, dass die Aus-
scheidung der Ni4Ti3-Phase bevorzugt an Korngrenzen sowie in der Nähe der obengenannten 
Sekundärphasen erfolgt, wenn die Wärmebehandlung im spannungsfreien Zustand erfolgt 
[Kha02]. Die Folge ist eine heterogene Verteilung der Ni4Ti3-Phase im Gefüge. Der Einfluss 
der Ni4Ti3-Ausscheidungen auf die mechanischen Eigenschaften im vollständig martenisti-
schen Zustand ist in den Abbildungen 6.18c und 6.18d gezeigt.  
 
 
  
  
Abbildung 6.18: Einfluss der gezielten Wärmebehandlungen an HIP-Proben zur Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase 
bei 450°C, 1 h, auf die Phasenumwandlungstemperaturen und den Spannungs-Dehnungs-Verlauf (Pulver NiTi-
TLS01, HIP-Parameter 1050°C, 100 MPa, 3 h, Verunreinigungen nach HIP 0,05 Gew. % O, 0,02 Gew. % C, Ni-
Gehalt 50,7 At. %) a.) DSC-Messung der HIP-Probe im lösungsgeglühten sowie im ausgelagerten Zustand b.) 
DSC-Messung der bei 1250°C, 10 h nachgesinterten HIP-Probe im lösungsgeglühten sowie im ausgelagerten 
Zustand c.) Zugversuch an den HIP-Proben im vollständig martensitischen Zustand d.) Zugversuch an den bei 
1250°C, 10 h nachgesinterten HIP-Proben im vollständig martensitischen Zustand [Men08]. 
 
 
Im Zustand „as HIPed“ führte die Ausscheidung der metastabilen Phase nach der Wärmebe-
handlung bei 450°C, 1 h, zu einer deutlichen Reduzierung der Bruchdehnung von ca. 20 % 
auf 8 % bei annähernd gleichbleibender Bruchspannung von 800 MPa. Das für die pseudo-
plastische Verformung des Martensits charakteristische Plateau hatte ein niedrigeres Span-
nungsniveau, zeigt eine höhere Steigung und war kürzer als bei der lösungsgeglühten Probe 
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derselben Serie. Weiterhin wurde die Steifigkeit des Martensits nach dem Durchlaufen des 
Plateaus deutlich erhöht. In Folge brach die Probe vor dem Einsetzen einer deutlichen plasti-
schen Verformung. Es wird deutlich, dass im vorliegenden Fall die gebildeten Ni4Ti3-
Ausscheidungen sowohl die Entzwilligung des Martensits als auch die bei höheren Dehnun-
gen einsetzende Versetzungsbewegung im entzwillingten Martensit stark beeinflussen. Ein 
anderes Bild ergibt sich bei der bei 1250°C nachgesinterten Probe (Abbildung 6.18d). In die-
sem Fall zeigt die Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase weder einen Einfluss auf die Entzwilligung 
des Martensits noch auf die Bruchspannung bzw. –dehnung. Das Ergebnis steht im Einklang 
mit dem Ergebnis der DSC-Messung. Es wird vermutet, dass entweder ein geringerer Anteil 
an Ni4Ti3-Ausscheidungen gebildet wurde als bei der nicht nachgesinterten Probe oder dass 
die Ausscheidungen sehr lokal in der Umgebung der weitgehend isolierten Ti4Ni2Ox- bzw. 
TiC-Sekundärphasen aufgetreten sind, wodurch die Verformung der Restmatrix von den Aus-
scheidungen nahezu unbeeinflusst erfolgte. Eine genauere Klärung des Sachverhalts durch 
Untersuchungen im Transelektronenmikroskop (TEM) stehen noch aus. 
 
 
Zugversuche an MIM-Proben 
Eine eindeutige Bewertung des Verformungsverhaltens von über das MIM-Verfahren herge-
stellten NiTi-Proben wird durch die Tatsache erschwert, dass neben den bei den HIP-Proben 
diskutierten Einflussgrößen zusätzlich noch die Restporosität berücksichtigt werden muss, die 
aus dem drucklosen Sinterprozess resultiert. Abbildung 6.19 zeigt Zugversuche an ausge-
wählten MIM-Zugproben, aus denen die folgenden Rückschlüsse gezogen werden können. 
 Auch bei über den MIM-Prozess hergestellten Zugproben ist es möglich, die Formge-
dächtniseffekte Pseudoplastizität und Pseudoelasizität vollständig auszunutzen. In 
ähnlicher Weise wie bei den HIP-Proben ist das Plateau im Vergleich zu schmelzme-
tallurgisch hergestellten Vergleichsproben kürzer und weist unter vergleichbaren 
Randbedingungen (Prüftemperatur, Ni-Gehalt) eine etwas höhere Steigung auf. Hier-
für gelten wiederum die bereits weiter oben diskutierten Ursachen. 
 Bei den Ni-armen Proben wurden selbst bei einer Restporosität von 15 % noch Bruch-
dehnungen von über 13 % erreicht (Abbildung 6.19a). Bei Proben der gleichen Serie, 
die aufgrund von Schwankungen der Verfahrensparameter nur eine Porosität von 12 
% aufwiesen, lagen die Bruchdehnungen sogar bei ca. 17 % im austenitischen und bis 
zu 20 % im martenistischen Zustand (Abbildung 6.19b). Dies sind die höchsten Wer-
te, die an drucklos gesinterten Zugproben im Rahmen dieser Arbeit erreicht wurden. 
Die Bruchspannung lag bei allen Ni-armen Proben bei ca. 400 MPa. Ursachen der 
vergleichsweise hohen Restporosität, (Abbildung 6.20a) sind die Verwendung der re-
lativ groben Pulvercharge NiTi-TLS03 (d10 = 7 μm, d50 = 21 μm, d90 = 40 μm) sowie 
die geringere Sinteraktivität Ni-armer Pulverchargen.  
 Werden feinere Ausgangspulverfraktionen und Ni-reiche Pulver benutzt, ist es mög-
lich, die Restporosität drastisch zu reduzieren. Proben, die aus der Feinfraktion NiTi-
Nan06 (d10 = 3 μm, d50 = 8 μm, d90 = 21 μm) hergestellt wurden, zeigten eine Restpo-
rosität von lediglich 3 % (Abbildung 6.20b). Trotzdem wurde nur eine Bruchdehnung 
von 6 – 7 % erreicht (Abbildung 6.19c). Da die Probe im ofenabgekühlten Zustand 
getestet wurde, kann die Überlagerung einer unkontrollierten Ausscheidung der 
Ni4Ti3-Phase bei diesen Proben nicht ausgeschlossen werden. Das Ergebnis deutet je-
doch daraufhin, dass der in diesem Fall deutlich höhere Anteil der Ti4Ni2Ox- bzw. 
TiC-Phasen einen wesentlich größeren Einfluss auf die Bruchdehnung hat als die 
Restporosität. Trotzdem ist auch die Restporosität für die mechanischen Eigenschaften 
als kritisch zu bewerten, da die von den Fremdphasen ausgehenden Risse sich bevor-
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zugt über die Poren fortpflanzen und so die Rissausbreitung beschleunigt wird (Ab-
bildung 6.21). 
 Auch bei den Ni-reichen Pulvern konnte durch Verwendung geringer verunreinigter 
Ausgangspulver (NiTi-TLS02, 0,04 Gew.% O, 0,03 Gew.% C, d10 = 8 μm, d50 = 22 
μm, d90 = 41 μm) im lösungsgeglühten Zustand eine deutliche Steigerung der Bruch-
dehnung auf ca. 10 % im austenitischen und ca. 16 % im martenisitischen Zustand 
nachgewiesen werden (Abbildung 6.19d). Die Restporosität lag mit 10 % etwas nied-
riger als bei den aus dem Ni-armen Pulver (NiTi-TLS03) hergestellten Proben. Auf-
grund der sehr ähnlichen Partikelgrößenverteilung ist die geringere Restporosität in 
erster Linie der höheren Sinteraktivität der Ni-reichen Pulvercharge zuzuschreiben. 
Die an den gesinterten Proben gemessenen Verunreinigungsgehalte waren mit 0,12 
Gew. % O und 0,03 Gew. % C die niedrigsten Werte, die in der vorliegenden Arbeit 
für MIM-Proben erzielt wurden, so dass diese Probe den zurzeit erreichten Stand der 
Technik für über das MIM-Verfahren hergestellten NiTi-Formkörper repräsentiert. 
 Ähnlich wie bei den HIP-Proben führt die gezielte Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase 
durch eine Wärmebehandlung bei 450°C, 1 h, zu einer deutlichen Reduzierung der 
Bruchdehnung und einem in allen Bereichen steileren Kurvenverlauf (Abbildung
6.19d). 
 
 
  
  
Abbildung 6.19: Zugversuche an NiTi-Proben, die durch MIM hergestellt wurden a.) Ni-arme Proben, Restpo-
rosität 15 % (Feedstock NiTi-TLS03-BS00, 1250°C, 5 h, 0,12 Gew. % O, 0,04 Gew. % C, 49,9 At. % Ni) b.) Ni-
arme Proben, Restporosität 12 % (Feedstock NiTi-TLS03-BS00, 1250°C, 5 h, 0,12 Gew. % O, 0,04 Gew. % C, 
49,9 At. % Ni) c.) Ni-reiche Proben, Restporosität 3 % (Feedstock NiTi-Nan06-BS00, 1250°C, 5 h, ofenabge-
kühlt, 0,26 Gew. % O, 0,08 Gew. % C, 50,6 At. % Ni) d.) Ni-reiche Proben, 10 % Porosität (Feedstock NiTi-
TLS02-BS00, 1250°C, 5 h, durchgehende Linie: lösungsgeglüht 900°C, 1 h, gestrichelte Linie: Wärmebehand-
lung 450°C, 1 h, alle Proben 0,12 Gew. % O, 0,03 Gew. % C, 50,7 At. % Ni) [Men08, Men08b]. 
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Abbildung 6.20: Gefüge der Zugproben a.) Ni-arme Probe, Restporosität 12 %, Bruchdehnung im Martensit 
mindestens 13 % (Feedstock NiTi-TLS03-BS00, 1250°C, 5 h, 0,12 Gew. % O, 0,04 Gew. % C, 49,9 At. % Ni) 
b.) Ni-reiche Probe, Restporosität 3 %, Bruchdehnung im Martensit 6 % (Feedstock NiTi-Nan06-BS00, 1250°C, 
5 h, ofenabgekühlt, 0,26 Gew. % O, 0,08 Gew. % C, 50,6 At. % Ni) [Men06a]. 
 
 
Abbildung 6.21: Rissfortpflanzung entlang von Poren bei durch das MIM-Verfahren hergestellten Zugproben 
(Feedstock NiTi-Nan05-BS00, 1270°C, 5 h, 0,16 Gew.% O, 0,10 Gew.% C) [Kro05]. 
 
 
Zyklische Belastung von NiTi-Zugproben ohne Platzhalter 
 
Die mechanische Ermüdung pulvermetallurgisch hergestellter MIM-Zugproben wurde an 
Proben untersucht, die einen vergleichsweise hohen Verunreinigungsgehalt aufwiesen (Feed-
stock NiTi-Nan06-BS00, 0,26 Gew. % O, 0,08 Gew. % C, 50,6 At. % Ni). Das zugehörige 
Gefüge wurde bereits in Abbildung 6.20b gezeigt. Die Bruchdehnung im statischen Zugver-
such lag bei ca. 6 – 7 % (vgl. Abbildung 6.19c). Die zyklischen Zugversuche wurden im 
vollständig pseudoelastischen Bereich (Af = 20°C) bei verschiedenen Temperaturen (20°C, 
30°C und 40°C) mit einer Verformungsrate von 0,1 mm/min jeweils bis zu einer Dehnung 
von 2 % durchgeführt. Nach jedem Belastungszyklus wurde wieder vollständig entlastet. Ab-
bildung 6.22 zeigt die Ergebnisse der Ermüdungstests in Abhängigkeit der Prüftemperatur. 
Erwartungsgemäß nimmt das Spannungsniveau des Plateaus mit der Prüftemperatur zu. Für 
alle Prüftemperaturen gilt, dass vor allem zu Beginn der zyklischen Versuche die Steigung 
des Plateaus mit zunehmender Zyklenzahl zunimmt. Entgegengesetzt dazu nimmt der Span-
nungswert, bei dem die spannungsinduzierte Phasenumwandlung einsetzt, sowie die Hystere-
se, die ein Maß für die bei der reversiblen Phasenumwandlung dissipierten Energie darstellt, 
mit der Zyklenzahl ab. Erst bei höheren Zyklenzahlen (>15) stabilisiert sich bei allen Prüf-
temperaturen das Umwandlungsverhalten und es kommt kaum noch zu Änderungen. Die Sta-
bilisierung des Spannungs-Dehnungs-Verlaufes und die Verkleinerung der Hysterese sind in 
ähnlicher Form von schmelzmetallurgischem NiTi bekannt [Hec02, Egg04]. Ebenso wurde 
gezeigt, dass die Größe der Hysterese mit steigender Prüftemperatur abnimmt. Wie beim 
schmelzmetallurgischen Material verläuft die Rückumwandlung nicht vollständig reversibel. 
Als Ursache hierfür wird in der Literatur die Akkumulation und Neuorientierung von Verset-

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zungen diskutiert [Hec02, Egg04]. Weiterhin wird erwartet, dass durch die Zunahme der Ver-
setzungsdichte ein Teil des Martensits stabilisiert wird, so dass der Anteil des Gefüges ab-
nimmt, der an der Phasenumwandlung beteiligt ist. Die geringste bleibende Restdehnung 
beim mechanischen Zyklieren ergibt sich bei einer Prüftemperatur von 30°C. Da für NiTi-
Anwendungen, die auf der Pseudoelastizität basieren, eine möglichst vollständige Rückum-
wandlung erwünscht ist, besitzt das vorliegende Legierungssystem bei dieser Temperatur die 
günstigsten Eigenschaften. Ein Unterschied zu den schmelzmetallurgisch hergestellten Proben 
ist der Anstieg der Steigung des Plateaus mit zunehmender Zyklenzahl. Die Ursache hierfür 
ist eine Verfestigung des Werkstoffs, die mit großer Wahrscheinlichkeit durch eine Behinde-
rung der Versetzungsbewegung durch den hohen Anteil an Ti4Ni2Ox- bzw. TiC-
Sekundärphasen erklärt werden kann. Trotz des im Vergleich zu schmelzmetallurgisch herge-
stellten Zugproben hohen Anteils an Ti4Ni2Ox- bzw. TiC-Sekundärphasen tritt auch bei hohen 
Zyklenzahlen von über 50 Zyklen kein vorzeitiges Versagen der Zugproben auf. Werden die 
mechanischen Zyklen unter den vorliegenden Randbedingungen durchgeführt, lassen die 
durch MIM hergestellten NiTi-Proben keine Nachteile gegenüber den schmelzmetallurgi-
schen Proben erwarten. 
 
 
Abbildung 6.22: Zyklische, weggeregelte Zugversuche an vollständig austenitisch vorliegenden Zugproben, 
hergestellt durch MIM (NiTi-Nan06-BS00, 1250°C, 5 h, ofenabgekühlt, 0,26 Gew. % O, 0,08 Gew. % C, 50,6 
At. % Ni) [Kro05a]. 
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Bewertung der Ergebnisse der Zugversuche 
Um das Potential der endkonturnahen Formgebung von NiTi-Bauteilen durch pulvermetallur-
gische Verfahrenstechniken vollständig nutzen zu können, ist es notwendig, den besten Kom-
promiss in Bezug auf Verunreinigungsgehalte und Restporosität zu finden. Bei Restporositä-
ten im Bereich 10 – 12 % werden bereits aussichtsreiche mechanische Eigenschaften erreicht, 
die eine vollständige Ausprägung der Formgedächtniseigenschaften umfassen. Es ist jedoch 
zu beachten, dass bei diesen Porositäten in der Regel noch nach außen hin offene Poren vor-
liegen, was für die spätere Anwendung von Nachteil sein kann. Für die in Kapitel 6.1 be-
schriebene Fußklammer ist z.B. eine offene Porosität unerwünscht, da ein mögliches Ein-
wachsen des Knochens in die Poren dessen spätere Entfernung beeinträchtigen würde. Grund-
sätzlich erscheint es vorteilhaft, die über MIM hergestellten NiTi-Bauteile vor dem Einsatz 
lösungszuglühen, da auf diese Weise eine höhere Betriebssicherheit in Folge größerer Bruch-
dehnungen vorliegt. Die in der Arbeit erreichten Bruchdehnungen von 10 – 12 % für drucklos 
gesinterte MIM-Zugproben stellen eine deutliche Verbesserung gegenüber den in der Litera-
tur für pulvermetallurgisch hergestellte NiTi-Zugproben beschriebenen Werte [Kat94, Du-
e94]. Im vorliegenden Fall ist auch der zweite elastische Bereich vollständig ausgeprägt und 
die Proben zeigen in der Regel noch eine deutliche plastische Verformung vor Eintreten des 
Bruchs. 
 
Die Plateaulänge gibt letztendlich die maximal für den Formgedächtniseffekt ausnutzbare 
Dehnung an. Diese beträgt bei den in dieser Arbeit pulvermetallurgisch hergestellten Zugpro-
ben ungefähr 4 %. Weiterhin zeigt der Kurvenverlauf im Bereich des Plateaus eine Steigung, 
d.h. für die fortschreitende Ausrichtung der Martensit-Varianten in Belastungsrichtung wird 
eine zunehmende Spannung benötigt. Im Vergleich dazu liegen die Plateaulängen von über 
die schmelzmetallurgische Route hergestellten Zugproben zwischen 4 % und 8 % [Kat94, 
Joh98, Ots98]. Als Ursache für die geringere Plateaulänge pulvermetallurgisch hergestellter 
NiTi-Proben werden die fein verteilten Oxid- und Karbidphasen vermutet, die den Fortschritt 
der Phasenumwandlung behindern. Weiterhin liegt im pulvermetallurgischen Gefüge eine 
sehr homogen verteilte Ausrichtung der NiTi-Kristallite vor, so dass keine Vorzugsorientie-
rung der Kristallite wie z.B. in umgeformten Drähten vorliegt. Eine Vorzugsorientierung er-
möglicht bei günstiger Kristallorientierung eine größere Plateaulänge. Da nach Tautzenberger 
[Tau88] und Hodgson [Hod00] üblicherweise jedoch nur maximal 3 % des Plateaus für tech-
nische Anwendungen genutzt werden, ist die bei pulvermetallurgischer Herstellung erreichte 
Plateaulänge für die meisten Anwendungen ausreichend. Es ist jedoch zu berücksichtigen, 
dass die Betriebssicherheit bei Verformungen bis in den irreversiblen plastischen Bereich ge-
ringer ist und derartige Verformungen z.B. durch geeignete Konstruktion vermieden werden 
müssen. 
 
 
Statische Druckversuche an hochporösen NiTi-Formkörpern 
 
Statische Druckversuche in Abhängigkeit von der Porosität 
Um das grundlegende Verformungsverhalten von makroporösen NiTi-Formkörpern in Ab-
hängigkeit von der Porosität zu untersuchen, wurden weggeregelte Stauchungsversuche bis zu 
einer Deformation von 50 % durchgeführt. Abbildung 6.23 zeigt den Verlauf der Spannungs-
Stauchungs-Kurven in Abhängigkeit von der Porosität. Beim Kurvenverlauf fällt auf, dass 
unabhängig von der Porosität kein ausgeprägtes Spannungsplateau auftritt. Offensichtlich 
liegt ein fließender Übergang zwischen der anfänglich rein elastischen Verformung, der bei 
höheren Stauchungen einsetzenden pseudoelastischen bzw. pseudoplastischen Verformung 
sowie der bei hohen Stauchungen auftretenden irreversiblen plastischen Verformung vor. Ta-
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belle 6.6 fasst die wesentlichen Kennwerte hochporöser NiTi-Druckproben zusammen 
[Köh09]. 
 
 
 
Abbildung 6.23: Einfluss der Gesamtporosität der makroporösen NiTi-Proben auf das Verformungsverhalten im 
vollständig austenitischen Zustand (Af = 26°C) unter Druck bei 37°C (warmgepresster Feedstock NiTi-Nan07-
BS00-NaCl02, Platzhalteranteil 30, 50, 60 und 70 Vol.%, Sinterparameter 1250°C, 10 h, Vakuum, Ni-Gehalt 
50,3 At. %) [Köh09]. 
 
 
Tabelle 6.6: Zusammenfassung der mechanischen Kennwerte von makroporösen NiTi-Proben unter Druckbean-
spruchung, Einfluss der Porosität auf das Verformungsverhalten unter Druck bei 37°C (warmgepresster Feed-
stock NiTi-Nan07-BS00-NaCl02, Platzhalteranteil 30, 50, 60 und 70 Vol.%, Sinterparameter 1250°C, 10h, Va-
kuum, Ni-Gehalt 50,3 At.%) [Köh09]. 
Platzhalteranteil 
[Vol.%] 
E-Modul 
[GPa] 
25%-Stauchgrenze 
25 [MPa] 
50%-Stauchgrenze 
50 [MPa] 
30 14,7 499 1374 
50 6,6 228 607 
60 3,5 134 316 
70 1,8 66 172 
 
 
Be- und Entlastungszyklen 
Abbildung 6.24 vergleicht die Ergebnisse von weggeregelten Laststeigerungsversuchen an 
einer porösen NiTi-Probe und einer porösen Ti-Probe. Beide Proben waren mit der gleichen 
Platzhalterfraktion (NaCl02, Partikelgröße 300 – 600 μm) hergestellt und wiesen eine Ge-
samtporosität von ca. 51% auf. Die NiTi-Probe lag bei der Prüftemperatur von 37°C im voll-
ständig austenitischen Zustand (Af = 26°C) vor. Die poröse Ti-Probe zeigte das typische, aus 
ähnlichen Untersuchungen bekannte Verformungsverhalten duktiler Ti-Schäume [Imw07], 
bei denen die Steigung der Kurve während der Be- und Entlastungszyklen im wesentlichen 
durch den E-Modul bestimmt ist und während der Be-/Entlastung keine Hysterese auftritt 
(Abbildung 6.24b). Im direkten Vergleich ist das Verformungsverhalten der porösen NiTi-
Probe durch den geringeren E-Modul und die niedrigere Plateauspannung gekennzeichnet. 
Dieses Ergebnis ist nicht unerwartet, wenn die mechanischen Eigenschaften der Grundwerk-
stoffe betrachtet werden. Überraschend hingegen ist die Tatsache, dass die poröse NiTi-Probe 
selbst bei einer Stauchung von 50 %, bei der bereits eine starke plastische Deformation vor-
lag, noch einen deutlichen Anteil an Pseudoelastizität aufwies. Dieser Sachverhalt wurde 
durch die deutlich ausgeprägte Hysterese bei der Be- und Entlastung belegt (Abbildung
6.24a). Zum gegenwärtigen Zeitpunkt werden vergleichbare Ergebnisse mit Stauchungen bis 
50 % in der Literatur nicht berichtet. Im nächsten Abschnitt folgt eine detaillierte Untersu-
chung des beobachteten Werkstoffverhaltens. 
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Abbildung 6.24: Be- und Entlastungszyklen an porösem NiTi und Titan bei 37°C mit einer konstanten Verfor-
mungsrate von 0,5 mm/min bis zu einer maximalen Stauchung von 50 % a.) NiTi, Porosität 51 Vol. % (Feed-
stock NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50, 1250°C, 10 h, 0,14 Gew.% O, 0,04 Gew.% C, 50,6 At. % Ni) b.) Ti, Poro-
sität 51 Vol. % (Feedstock Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50, 1300°C, 3 h, 0,35 Gew.% O, 0,04 Gew.% C) [Köh09, 
Bra11].  
 
 
Einwegeeffekt, Pseudoelastizität, Dämpfung 
Abbildung 6.25a zeigt eine typische Belastungs-/Entlastungskurve einer gesinterten NiTi-
Probe mit 51 Vol. % Porosität bis zu einer Verformung von 2%. Die Rückverformung der 
Probe (rev.) bei Entlastung ist ein Indiz für die vollständig ausgeprägte Pseudoelastizität bei 
moderaten Stauchungen. Auf eine gesonderte Darstellung der rein elastischen Anteile bei der 
Rückverformung wurde in dieser Arbeit verzichtet, so das der Wert rev. auch die elastische 
Rückfederung enthält. Zum Vergleich tritt bei einer porösen Titan-Probe, die über die gleiche 
Methode mit ähnlicher Porosität hergestellt war, bei einer Stauchung von 2 % bereits eine 
irreversible plastische Verformung von über 1 % auf. Bis zu einer maximalen Stauchung von 
4 % kann der Anteil an irreversibler, plastischer Verformung (irrev.) noch weitgehend ver-
nachlässigt werden (Abbildung 6.25b). Eine Vorverformung der Probe auf 16 % führt bereits 
zu einer deutlichen irreversiblen plastischen Verformung (irrev.) von ca. 10 %. Trotzdem ver-
bleibt ein pseudoelastischer Anteil (rev.) von 6 %. Ein ähnlich hoher pseudoelastischer Anteil 
wurde bis zu Stauchungen von 30% beobachtet, danach kam es zu einem Abfall der pseudo-
elastischen Anteile (Abbildung 6.25e).  
 
In der Abbildung 6.25d sind die verschiedenen Arten der Energieabsorption gezeigt. Die 
Energieabsorption setzt sich zusammen aus einem Anteil reversibel absorbierter Energie 
(Erev.), die bei Entlastung wieder vollständig an das System zurückgegeben wird, einem Anteil 
an dissipierter Arbeit (Wdiss.), die verrichtet werden muss, um die reversible Austenit-
Martensit-Umwandlung zu initiieren, sowie einem Anteil an absorbierter Arbeit (Wabs.), die 
für die plastische Deformation der Probe aufgebracht werden muss. Bei einer moderaten 
Stauchung von 4 % liegt der Betrag der dissipierten Arbeit Wdiss. bei 0,5 MJ/m3. Zum Ver-
gleich liegt der Anteil der elastisch absorbierten Energie Erev., der bei der Rückverformung 
wieder an das System zurückgegeben wird, mit etwa 2 MJ/m3 deutlich höher. Bei einer Ver-
formung von 16 % ist die insgesamt aufzubringende Arbeit die Summe aus der dissipierten 
Arbeit Wdiss. = 2 MJ/m3 sowie der für die plastische Deformation zu verrichtenden Arbeit 
Wabs. = 16 MJ/m3. Es ergibt sich ein Gesamtbetrag der zu verrichtenden Arbeit von Wges. = 18 
MJ/m3. Auch in diesem Fall liegt noch ein Anteil an elastisch absorbierter Energie Erev. von 4 
MJ/m3 vor. Bei noch höheren Verformungen bis 40 % bleiben die Werte für Erev. und Wdiss. 
nahezu konstant (Abbildung 6.25f), während die für die plastische Verformung aufzuwen-
dende Arbeit Wabs. immer deutlicher überwiegt. Liegt das Verhältnis Wdiss.:Wabs. bei einer 
Stauchung von 10 % noch bei 1:3, verringert es sich auf 1:50, wenn die Stauchung auf 50 % 
erhöht wird. Trotzdem kann der noch vorhandene Restanteil der durch die Phasenumwand-
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lung dissipierten Arbeit auch bei hohen plastischen Verformungen z.B. noch für die Dämp-
fung von Schockwellen in ballistischen Anwendungen genutzt werden [Jar08, Pau09]. Hierzu 
sind in Zukunft detailliertere Untersuchungen geplant.  
 
 
Abbildung 6.25: Be- und Entlastungszyklen einer NiTi-Probe und einer Ti-Probe mit gleicher Porosität von 51 
Vol. % bei 37°C (Feedstock NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50, 1250°C, 10h, 0,14 Gew.% O, 0,04 Gew.% C, 50,6 
At.% Ni, Feedstock Ti-TLS01-BS00-NaCl02-50, 1300°C, 3 h, 0,25 Gew.% O, 0,05 Gew.% C) a.) vollständiger 
Formrückgang bei 2 % Stauchung b.) einsetzende plastische Verformung bei 4 % Stauchung c.) Belastungszyk-
lus nach einer Vorverdichtung von 16 % d.) Anteile der reversibel absorbierten Energie (Erev.), der bei der Pha-
senumwandlung dissipierten Arbeit Wdiss. sowie der durch plastische Verformung absorbierten Arbeit Wabs. e.) 
Anteile reversibler Rückverformung rev. in Abhängigkeit von der Stauchung f.) Anteile der reversibel absorbier-
ten Energie Erev. sowie der dissipierten Arbeit Wdiss. in Abhängigkeit von der Stauchung [Köh09, Bra11]. 
 
 
Bei hohen Deformationen nähert sich das Verformungsverhalten poröser NiTi-Formkörper 
immer mehr dem Verhalten konventioneller Metallschäume an, die große Energiebeträge 
durch massive plastische Deformation absorbieren [Ban01]. Tabelle 6.7 vergleicht die spezi-
fischen Werte für Erev., Wdiss. und Wabs. von NiTi-Proben und Titan-Proben, die mit vergleich-
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baren Parametern und einer Porosität von ca. 51 % über das MIM-Verfahren hergestellt wur-
den. Es wird deutlich, dass für den NiTi-Formkörper in allen Bereichen die reversibel absor-
bierte Energie Erev., die bei Entlastung wieder an das System zurückgegeben wird, signifikant 
höher liegt als die durch Phasenumwandlung dissipierte Arbeit Wdiss.. 
 
 
Tabelle 6.7: Unterschiedliche Anteile der Energieabsorption von NiTi- und Ti-Formkörpern, die durch MIM mit 
gleicher Porosität von 51% hergestellt wurden: Elastische, reversible Energieabsorption Erev., bei der Phasenum-
wandlung dissipierte Arbeit Wdiss., für plastische Deformation benötigte Arbeit Wabs.. (Feedstock NiTi-TLS02-
BS00-NaCl02-50, Sinterparameter 1250°C, 10 h, 0,14 Gew.% O, 0,04 Gew.% C, 50,6 At.% Ni, Feedstock Ti-
TLS01-BS00-NaCl02-50, Sinterparameter 1300°C, 3h, Vakuum, 0,25 Gew.% O, 0,05 Gew.%C). 
Stauchung 
[%] 
NiTi, 50,6 At.% Ni, 51 % Porosität Titan, 51% Porosität 
Erev. [MJ/m3] Wdiss. [MJ/m3] Wabs. [MJ/m3] Wabs. [MJ/m3] 
6 3,6 1,0 6 9 
25 6,8 2,4 47 55 
50 7,4 2,5 128 156 
 
 
Ein Mechanismus, um das spezifische Verformungsverhalten von pseudoelastischen NiTi-
Schäumen zu beschreiben, wird in Abbildung 6.26 vorgeschlagen. Von konventionellen Me-
tallschäumen ist bekannt, das die Deformation durch Versagen einzelner Ebenen voranschrei-
tet. Ein ähnliches Verhalten wird auch bei den NiTi-Schäumen vermutet, jedoch ist hier der 
irreversiblen plastischen Deformation eine pseudoelastische Verformung der NiTi-Stege vor-
gelagert. Die pseudoelastische Deformation beginnt in der Ebene, die im Mittel die geringsten 
Wanddicken und eine bevorzugte Ausrichtung der Sinterstege in Richtung der Krafteinleitung 
aufweist. Bei moderaten Stauchungen führt die pseudoelastische Verformung dieser Ebene 
nach der Entlastung zu einem beinahe vollständigen Formrückgang (Abbildung 6.26a). Mit 
steigendem Verformungsgrad kommt es ausgehend von den Ebenen mit den im Mittel ge-
ringsten Wandstärken zu einer plastischen Deformation, die zum Versagen der Sinterstege 
durch Rissbildung führt (Abbildung 6.26b). Gleichzeitig setzt in Ebenen mit dickeren Wand-
stärken erst jetzt die pseudoelastische Verformung ein, die für das Vorliegen des Formge-
dächtniseffekts auch bei hohen Stauchungen verantwortlich ist. 
 
 
 
Abbildung 6.26: Vorschlag für den Verformungsmechanismus von pseudoelastischem, porösen NiTi a.) Die 
pseudoelastische Verformung setzt in Porenebenen ein, die im Mittel die geringsten Wandstärken aufweisen. b.) 
Bei höheren Verformungsgraden tritt eine gleichzeitige plastische Verformung der dünnwandigen Stege und 
beginnende pseudoelastische Verformung von Porenebenen mit größerer Wandstärke auf [Köh09]. 
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Zyklische Ermüdung der Pseudoelastizität an hochporösen NiTi-Formkörpern 
 
Die Ermüdung der Pseudoelastizität wurde durch Belastungs-/Entlastungszyklen mit einer 
vergleichsweise hohen Frequenz von 1 Hz (Verformungsrate 43 mm/min) untersucht. In je-
dem Zyklus erfolgte eine Stauchung bis 4 % (Abbildung 6.27a). Für eine potentielle Anwen-
dung als Knochenersatzwerkstoff ist dieser Test aufgrund der deutlich geringeren Elastizität 
des Knochens ziemlich harsch, er gibt jedoch einen guten Einblick in die Versagensmecha-
nismen der hochporösen NiTi-Strukturen. Nach 1000 Belastungs-/Entlastungszyklen war die 
pseudoelastische Rückverformung bereits auf etwa 3 % reduziert. Nach 230.000 Lastzyklen 
wurde lediglich noch eine verbleibende Rückverformung von etwa 1 % gefunden. Waren die 
Proben vor der eigentlichen Durchführung der Belastungs-/Entlastungszyklen bereits auf 16 
% vorverformt, wurde ein komplettes Versagen der Proben bereits nach 900 Zyklen nachge-
wiesen (Abbildung 6.27b).  
 
 
  
Abbildung 6.27: a.) Ermüdung der pseudoelastischen Eigenschaften von porösem NiTi (51 Vol. % Porosität) 
bei einer zyklischen Belastung bis 4 % in Abhängigkeit von der Zyklenzahl b.) gleiche Messung nach einer 
Vorverformung von 16 % in Abhängigkeit von der Zyklenzahl (Feedstock NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50, Sin-
terparameter 1250°C, 10 h, 0,14 Gew.% O, 0,04 Gew.% C, 50,6 At.% Ni) [Köh09, Bra11]. 
 
 
Abbildung 6.28 zeigt, dass mit zunehmender Zyklenzahl die reversibel elastisch absorbierte 
Energie Erev. sowie die dissipierte Energie Ediss. deutlich abnehmen. Als wesentliche Ursache 
hierfür wird die mit der Zyklenzahl zunehmende Erhöhung der Versetzungsdichte im NiTi-
netzwerk gesehen, die die Rückumwandlung des Martensits behindert und mit zunehmender 
Zyklenzahl einen Anstieg des Restmartensitgehalts im Gefüge erwarten lässt. Da die dissi-
pierte Energie mit der Zyklenzahl stärker abnimmt als die reversibel absorbierte Energie, liegt 
auch eine abnehmende Dämpfungskapazität vor. 
 
Ursache für die Abnahme der Pseudoelastizität sind Schädigungen des Gefüges, die während 
der Verformung auftreten. Abbildung 6.29 zeigt das Gefüge der porösen NiTi-Probe nach 
230.000 Zyklen bis zu 4 % Deformation. Es ist offensichtlich, dass die Bildung von Mikroris-
sen ein wesentlicher Grund für das Versagen der Proben ist. Wie schon in früheren Studien 
berichtet [Men06], werden diese Mikrorisse in erster Linie an den spröden Ti4Ni2Ox-
Ausscheidungen sowie an Rauhigkeiten der Stegoberfläche initiiert. Die Mikroporosität in-
nerhalb der Sinterstege liefert einen weiteren Beitrag zum Versagen der Proben, da sie in ers-
ter Linie einen Einfluss auf die Rissausbreitung nimmt. Eine deutliche Verbesserung der me-
chanischen Eigenschaften erscheint schwierig, da sich die Oxidphasen aufgrund des benötig-
ten hohen Bindergehalts beim MIM-Prozess nur bedingt verringern lassen. Eine Glättung der 
Sinterstege wäre durch den Einsatz feinerer Pulverchargen möglich, diese besitzen jedoch in 
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der Regel höhere Verunreinigungsgehalte und führen so wiederum zu einer Erhöhung der 
Ti4Ni2Ox-Ausscheidungen. Ein möglicher Ansatz zumindest zur Verringerung der Mikropo-
rosität ist die Einführung eines dritten Legierungselements (z.B. Nb in geringen Anteilen < 3 
At.%), das beim Sintern die Verdichtung der Sinterstegen durch Bildung von Flüssigphasen 
unterstützt und ggf. den Sauerstoff gettert [Ban10]. Entsprechende Versuche wurden in der 
vorliegenden Arbeit bisher noch nicht durchgeführt. 
 
 
 
Abbildung 6.28: Abhängigkeit der elastisch absorbierten und der dissipierten Energie von der Zyklenzahl 
(Feedstock NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50, Sinterparameter 1250°C, 10 h, 0,14 Gew.% O, 0,04 Gew.% C, 50,6 
At.% Ni) [Köh09]. 
 
 
Abbildung 6.29: Gefügeanalyse durch REM nach 230.000 Lastzyklen bis 4 % Stauchung. Risse werden haupt-
sächlich an den Ti4Ni2Ox-Phasen sowie an Mikroporen initiiert. a.) Übersichtsaufnahme der porösen Struktur b.) 
Vergrößerte Struktur der Mikroporen, die den Rissausgang und –fortschritt beeinflussen c.) Detailaufnahme 
eines Sinterstegs mit Phasenanalyse (schwarzer Pfeil = NiTi-Matrix, roter Pfeil = Ti4Ni2Ox, blauer, gestrichelter 
Pfeil = TiC, Feedstock NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50, 1250°C, 10 h, 0,14 Gew.% O, 0,04 Gew.% C, 50,6 At.% 
Ni) [Köh09, Köh11]. 
 
 
Zusätzlich zu der oben diskutierten, weggeregelten Ermüdung der der makroporösen NiTi-
Proben (Porosität 51 %), die bei einer konstanten Temperaturen von 37°C mit verhältnismä-
ßig geringen Frequenzen und hohen Amplituden durchgeführt wurde, erfolgten an warmge-
pressten NiTi-Proben mit einer Porosität von 60 % (Feedstock NiTi-Nan07-BS00-NaCl02-60, 
50,3 At.% Ni) kraftgeregelte Druckschwellversuche mit einer Frequenz von 50 Hz bei Raum-
temperatur [Köh09]. In diesem Fall lag die maximale Zyklenzahl bei 4·106. Die gewählten 
Maximalspannungen wurden basierend auf vorher durchgeführten, statischen Druckversuchen 
gewählt und lagen bei 0,4·d0,2, 0,6·d0,2und 0,8·d0,2 (d0,2 = 25 MPa). Bei allen Spannungs-
werten versagte auch nach dem Erreichen der maximalen Zyklenzahl keine der untersuchten 
Proben. Durch eine Präzisionswaage (0,001 g) wurde zusätzlich nachgewiesen, dass kein 
Masseverlust der Proben vorlag. Mit steigender Belastung wurde eine zunehmende Verfor-
mung der Proben nach Durchlaufen der Lastzyklen gemessen (0,1 % bei 0,4·d0,2, 0,7 % bei 
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0,6·d0,2und 1,4 % bei 0,8·d0,2). Durch ein Erhitzen der Proben auf 100°C (oberhalb Af) wur-
de ein nahezu vollständiger Formrückgang beobachtet, so dass die Verformung im Wesentli-
chen auf der Pseudoplastizität der Proben bei Raumtemperatur beruhte. Diese Ergebnisse deu-
ten auf eine für biomedizinische Anwendungen ausreichende Versinterung der NiTi-Stege 
hin. Wurden hingegen NiTi-Proben der gleichen Serie mit 1,5·d0,2 zyklisch belastet, kam es 
in allen Fällen bei einer Zyklenzahl im Bereich von 200.000 bis 1 Millionen zu einem Versa-
gen der Proben durch Bruch. 
 
 
6.3 Biologische Eigenschaften 
Zellkulturversuche 
 
Poröse Proben, die nach der Sinterung nicht weiter oberflächenbehandelt waren, zeigten gute 
Ergebnisse in Zellkulturversuchen [Köh09a]. Die Proliferation der Zellen war weitgehend 
unabhängig von der Porosität der NiTi-Proben (Probenserie NiTi-Nan07-BS00-NaCl02 mit 
30, 50, 60 und 70 Vol. % Platzhalter) und war vergleichbar mit Titan- und Ti-6Al-4V-
Referenzwerkstoffen. Die Ni-Freisetzung in das Zellkulturmedium lag im Fall der 60% porö-
sen NiTi-Proben zwischen 12 und 62 μg/l und somit deutlich unter den Grenzwerten für Im-
plantatanwendungen mit menschlichen Stammzellen (< 11.000 μg / l) [Hab07] und anderen 
Zelltypen [Koo99, Hal02]. 
 
Typische Zellkulturversuche an 50% porösen MIM-Proben sind in Abbildung 6.30 darge-
stellt. Die Proben wurden hierbei für 8 Tage mit humanen mesenchymalen Stammzellen 
(hMSC) inkubiert und die Zellen anschließend mit dem Farbstoff Calcein-AM eingefärbt. Bei 
einer Untersuchung der Probenoberfläche durch Fluoreszenzmikroskopie erscheinen lebende 
Zellen durch Aufnahme des Farbstoffs grün. Abbildung 6.30a zeigt die Aufsicht einer der 
untersuchten Probe. Es wird deutlich, dass sich die Zellen auf der NiTi-Oberfläche vermehren 
und eine hohe Viabilität zeigen. Bereits nach 8 Tagen konnten zusätzlich auch lebende Zellen 
innerhalb der porösen Struktur nachgewiesen werden. Abbildung 6.30b zeigt in diesem Zu-
sammenhang die Fluoreszenzmikroskopie der Bruchfläche einer Probe. In den Abbildung 
6.30c – 6.30e sind die Zellen in einer REM-Analysen gezeigt. Die erzielten Ergebnisse deuten 
daraufhin, dass die durch den Platzhalter erzeugten Makroporen sowie die zur Herstellung der 
Probenkörper bevorzugt eingesetzte NiTi-Pulverfraktion 25 – 45 μm keinen nachweisbaren 
Einfluss auf die Proliferation der Zellen hatte. 
 
Eine interessante Beobachtung bei der Durchführung der Zellkulturversuche war, dass Proben 
direkt nach dem Sintern eine bessere Zellverträglichkeit zeigten als nach Durchführung ver-
schiedener Oberflächenbehandlungen, die in der Literatur zur Verbesserung der Biokompati-
bilität von NiTi-Bauteilen beschrieben werden (Elektrolytisch Polieren, Kochen in Wasser, 
Kochen in H2O2, Abscheidung ein TiN-Schicht durch Atomic Layer Deposition ALD) 
[Köh09]. Offensichtlich bildet sich bei der Sinterung im Vakuum durch den Restsauerstoff in 
der Sinteratmosphäre und die Unterdrückung des bei diesen Bedingungen nicht stabilen NiO 
eine stabile und gleichmäßige TiO2-Schicht aus, die in Folge die Ni-Freisetzung an das umge-
bende Zellkulturmedium wirkungsvoll unterbindet. Es ist jedoch zu beachten, dass bis jetzt 
wenig über die Stabilität dieser TiO2-Schicht bei dynamischer Beanspruchung der Probe be-
kannt ist. 
 
In der Literatur findet sich zusätzlich die Beschreibung einer Tierstudie, die mit einem über 
die Combustion-Synthese aus Elementpulvern hergestellten NiTi-Implantat durchgeführt 
wurde [Ass03, Ass03a]. In dieser an Schafen durchgeführten Studie wurde nach 12 Monaten 
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in vivo ein guter Widerstand gegen Oberflächenkorrosion sowie eine geringe Ni-
Freisetzungsrate nachgewiesen. Das hochporöse NiTi-Implantat verhielt sich in der klinischen 
Studie ähnlich wie ein auf dem Markt etabliertes Titan-Implantat. 
 
 
Abbildung 6.30: Fluoreszenzmikroskopie an einer porösen NiTi-Probe, hergestellt über MIM mit 50 Vol. % 
Platzhalter, auf der hMSCs für 8 Tage kultiviert wurden. Grün = lebende Zellen, eingefärbt mit Calcein-AM. a.) 
Oberfläche der Probe b.) Bruchfläche. c., d., e.) REM-Aufnahmen der Bruchflächen mit Darstellung von Zellen 
in der porösen NiTi-Struktur (Feedstock NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50, 1250°C, 10h, 0,14 Gew.% O, 0,04 
Gew.% C, 50,6 At.% Ni) [Köh09, Köh09a]. 
 
 
Korrosionsversuche in physiologischerKochsalzlösung 
 
Das Korrosionsverhalten der porösen NiTi-Proben in physiologischer Kochsalzlösung war 
ebenfalls aussichtsreich und bestätigte die Ergebnisse der Zellkulturversuche. In Abbildung
6.31 sind die Ergebnisse der Korrosionsmessungen an porösen NiTi-Proben den entsprechen-
den Kurvenverläufen an schmelzmetallurgisch hergestellten, dichten NiTi-Proben gegenüber-
gestellt. Für 60 % poröses NiTi lag das Durchbruchspotential ED, oberhalb dem die passivie-
rende Oxidschicht ihre schützende Wirkung verliert, im Zustand „as-sintered“ bei Werten > 
1,5 V und somit deutlich höher als das Durchbruchspotential von dichtem, schmelzmetallur-
gisch hergestelltem NiTi. Für schmelzmetallurgisch hergestelltes NiTi, das in der Medizin für 
Stents eingesetzt wird, berichtet die Literatur ein Durchbruchspotential von 0,6 – 0,8 V 
[Dut93, Tri97, Tre97]. Durch gezielte Oberflächenbehandlung konnte dieser Wert auf 1,4 V 
gesteigert werden [Ess05]. Die guten Ergebnisse für pulvermetallurgisch hergestelltes NiTi 
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wurden durch vergleichbare Strom-Spannungskurven an vergleichbar hergestellten, porösem 
Titan und Ti-6Al-4V-Formkörpern bestätigt (nicht im Bild gezeigt), die beide für ihre heraus-
ragenden Korrosionsbeständigkeit bekannt sind und etablierte Werkstoffe für hochporöse Im-
plantate darstellen. 
 
 
 
Abbildung 6.31: Korrosionsversuche an 60 % porösen NiTi-Proben (Platzhalterfraktion 355-500 μm), als Refe-
renz schmelzmetallurgisch hergestelltes NiTi (Feedstock NiTi-Nan07-BS00-NaCl02-60, Sinterparameter 
1250°C, 10 h, Vakuum) [Köh09]. 
 
 
Mechanische Eigenschaften im Vergleich zum menschlichen Knochen 
 
Durch eine definierte Einstellung der Gesamtporosität über den Platzhalteranteil können bei 
porösen NiTi-Proben die mechanischen Eigenschaften des Implantats einfach an die Eigen-
schaften des menschlichen Knochens angepasst werden. Hierdurch lassen sich wie schon bei 
den porösen Titanformkörpern (vgl. Kapitel 4.4) die Eigenschaften sowohl der Kompakta als 
auch der Spongiosa gut annähern. Zusätzlich werden selbst bei hohen Porositäten (70 %) aus-
reichende Festigkeiten der Proben erreicht, die die Stabilität für eine potentielle Implantatan-
wendung sicherstellen. Der besondere Vorteil von NiTi gegenüber konventionellen Implan-
tatwerkstoffen ist neben dem sehr geringen E-Modul die Pseudoelastizität und die damit ver-
bundene nahezu vollständig reversible Formänderung des Werkstoffs bis zu Stauchungen von 
6 %. In ähnlicher Weise besitzt auch der natürliche Knochen eine reversible Formänderung 
bis ca. 2 %, deren Verlauf in der Spannungs-Dehnungs-Kurve durch eine Hysterese gekenn-
zeichnet ist [Gib97, Sha02]. In Abbildung 6.32 wird die Stauchungskurve von porösen NiTi-
Proben (Serie NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50), die bei 37°C eine vollständig ausgeprägte 
Pseudoelastizität zeigten, mit dem Verformungsverhalten des kompakten und spongiösen 
Knochens verglichen. Im vorliegenden Fall wurde eine maximale Verformung bei etwa 2 % 
gewählt. Zusätzlich ist zum Vergleich die Stauchungskurve von porösem Titan dargestellt. Es 
wird deutlich, dass die NiTi-Probe ihre Form nach der Belastung nahezu vollständig zurück-
gewinnt. Da sie zusätzlich im Vergleich zur porösen Titan-Probe den geringeren E-Modul bei 
gleicher Gesamtporosität (50 Vol. %, NaCl-355-500) aufweist, ist in Summe eine bessere 
Anpassung an die elastischen Eigenschaften des Knochens zu erwarten. Auf diese Weise wird 
das Risiko der Spannungsabschirmung durch das Last tragende Implantat im Vergleich zu 
etablierten Implantatsystemen deutlich minimiert. 
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Abbildung 6.32: Vergleich der mechanischen Eigenschaften der Hauptbestandteile des Knochens Kompakta 
und Spongiosa mit einer 51 % porösen NiTi- sowie einer 51 % porösen Titan-Probe bis zu einer maximalen 
Stauchung von 2 %. Die NiTi-Probe zeigt eine nahezu vollständig ausgeprägte Pseudoelastizität (Feedstock 
NiTi-TLS02-BS00-NaCl02-50, Sinterparameter 1250°C, 10 h, 0,14 Gew. % O, 0,04 Gew.% C, 50,6 At. % Ni, 
Feedstock Ti-TLS02-BS00-NaCl02-50, Sinterparameter 1250°C, 10 h, 0,25 Gew. % O, 0,05 Gew. % C) [Gib97, 
Köh09, Bra11]. 
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7. Bewertung und Schlussfolgerungen zur Pulvermetallurgie von NiTi 
 
7.1 Herstellungsverfahren 
 
In der vorliegenden Arbeit wurde eine Verfahrenstechnik zur endkonturnahen Formgebung 
von NiTi-Bauteilen mit vollständig ausgeprägten Formgedächtniseigenschaften entwickelt. 
Zum Einsatz kam der für andere Werkstoffe bereits etablierte Metallpulver-Spritzguss. 
Schwerpunkte der Arbeit waren die Auswahl und Beschaffung geeigneter Ausgangspulver, 
Optimierung aller Verfahrensparameter bis zur Sinterung, Reduzierung der Verunreinigungs-
gehalte und Fremdphasen sowie der Nachweis der reproduzierbaren Prozessführung. Optional 
wurden durch den Einsatz von Platzhalterwerkstoffen hochporöse NiTi-Bauteile hergestellt. 
 
NiTi-Ausgangspulver
Als Ausgangswerkstoff zur Herstellung endkonturnaher NiTi-Bauteile wurden ausschließlich 
vorlegierte NiTi-Pulver eingesetzt. Die in der Literatur vielfach beschriebene Herstellung von 
NiTi-Formgedächtnislegierungen durch Reaktionssintern von den Nickel- und Titan-
Elementpulver-Mischungen [Igh85, Yi90, Zhu91, Gon92, Hey94, Li00a] wurde aus folgen-
den Gründen nicht verfolgt: 
 Zusätzlich zur Hauptphase NiTi bilden sich bei der Reaktion weitere intermetallische 
Nebenphasen aus dem Phasendiagramm Nickel-Titan (z.B. Ni3Ti und Ti2Ni). Diese 
Fremdphasen schränken die Formgedächtniseigenschaften ein und verspröden die Le-
gierung [Li00a, Li00b, Lag02, Zha07, Li09]. Ein Lösungsansatz zur Verringerung der 
Fremdphasen ist der Einsatz einer Kalzium haltigen Sinteratmosphäre [Ber05]. Diese 
Variante erfordert jedoch eine aufwändige Prozessführung und Anlagentechnik. 
 Die exotherme Reaktion zwischen Nickel und Titan führt in der Regel zur Bildung 
hoher Porositäten. Bei ausreichender Vorwärmung der Nickel-Titan-Pulverpresskörper 
erfolgt die Reaktion spontan durch eine selbsterhaltende Reaktion (sog. Combustion-
Synthese) [Igh85, Yi90, Zhu91, Hey94, Li00a, Chu04a, Bis05]. Beim konventionellen 
Sintern entstehen Poren aufgrund des Kirkendall-Effekts. Bei Temperaturen oberhalb 
von 942°C tritt zusätzlich eine partielle Flüssigphase auf, die die Porenbildung ver-
stärkt [Li00b, Bra02, Lag02, Yua04, Zhu04, Li09]. Die Porosität kann für biomedizi-
nische Anwendungen genutzt werden [Ass03, Tuu03, Kim04, Pry05, Rha07], sie 
schränkt jedoch die mechanischen Eigenschaften ein. 
Sollen NiTi-Funktionsbauteile mit möglichst geringer Porosität und guten mechanischen Ei-
genschaften hergestellt werden, ist der Einsatz vorlegierter NiTi-Pulver aussichtsreicher. Die-
ser Ansatz ist aus der Literatur schon seit Anfang der 1980er Jahre bekannt [Joh82, Igh86, 
Kat90, Kat94, Due94, Mar95, Joh99, Zha05], es gibt jedoch bis heute nur wenige Veröffentli-
chungen, die die endkonturnahe Formgebung mit diesen Pulvern durch großtechnisch etab-
lierte Verfahren wie z.B. dem Metallpulver-Spritzguss beschreiben [Img08]. 
 
Vorlegierte NiTi-Pulver werden bevorzugt durch Gasverdüsen einer NiTi-Schmelze herge-
stellt. In der Arbeit wurden entsprechende Pulver aus zwei Quellen (Firma Nanoval und Fir-
ma TLS, beide Deutschland) bezogen. Als Ausgangswerkstoff diente in beiden Fällen kom-
merzielles NiTi-Stangenmaterial. Im Nanoval-Prozess [Sch07b] wurde das Stangenmaterial in 
einem Graphittiegel aufgeschmolzen und über eine sog. Laval-Düse durch Argongas verdüst. 
Die spezielle Strömungsführung in der Düse mit Strömungsgeschwindigkeiten im Über-
schallbereich führte zu einem hohen Anteil von für den Metallpulver-Spritzguss geeigneten 
Pulverpartikeln (Ausbeute an Partikeln < 45 μm ca. 90 %). Der Nachteil des Prozesses war 
der erhöhte Anteil an fehlerhaften Pulverpartikeln (Hohlkugeln, Satellitenbildung), Schwan-
kungen in der Qualität vergleichbar hergestellter Pulverchargen sowie erhöhte Sauerstoff- und 
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Kohlenstoffverunreinigungen (typische Werte O bis 0,18 Gew. %, C bis 0,10 Gew. %). Er-
wartungsgemäß wiesen feinere Pulverchargen aufgrund der höheren spezifischen Oberfläche 
größere Verunreinigungsgehalte auf. Im EIGA-Prozess (Electrode induction inert gas 
atomization) der Firma TLS wurde das Stangenmaterial berührungslos durch Induktion aufge-
schmolzen und ebenfalls durch Argongas verdüst [Sch07b]. Bei diesem Prozess resultierte ein 
deutlich geringerer Anteil an für den Pulverspritzguss geeigneten Pulverfraktionen (Anteil 
Partikel < 45 μm ca. 30 %), die Qualität und die Reproduzierbarkeit der Pulverchargen war 
jedoch deutlich besser als beim Nanoval-Prozess. Die maximalen Verunreinigungsgehalte 
lagen bei O  0,06 Gew. % und C  0,03 Gew. %. 
 
Soll der Spritzguss von NiTi-Bauteilen auf eine industrielle Fertigung übertragen werden, ist 
es zwingend erforderlich, dass ein kommerzieller Pulverhersteller die Verdüsung von NiTi-
Schmelzen so optimiert, dass qualitätsgesicherte NiTi-Pulver mit reproduzierbarer Partikel-
größenverteilung, gleichbleibend niedrigen Verunreinigungsgehalten und definiertem Ni:Ti-
Verhältnis resultieren. Der Nachweis der Reproduzierbarkeit des kompletten MIM-Prozesses 
war in der vorliegenden Arbeit dadurch eingeschränkt, dass die verwendeten Pulverchargen 
trotz nominell gleicher Herstellungsparameter zum Teil deutliche Eigenschaftsschwankungen 
aufwiesen (vgl. Tabelle 3.12). 
 
Endkonturnahe Formgebung von NiTi-Bauteilen durch Metallpulver-Spritzguss 
Der Metallpulver-Spritzguss besitzt unter den pulvermetallurgischen Formgebungsverfahren 
das größte Potential, um komplex geformte NiTi-Bauteile im großtechnischen Maßstab herzu-
stellen. Ein Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit war der Nachweis der prinzipiellen Mach-
barkeit anhand einer Zugproben-Geometrie sowie dem Prototypen einer biomedizinischen 
Fußklammer. Diese wird in der klinischen Praxis eingesetzt, um auf Frakturen des Zehenkno-
chens eine permanente Kraft auszuüben, die die Knochenheilung unterstützt. Die Funktion der 
Klammer basiert auf einem thermisch induzierten Formgedächtniseffekt (sog. Ein-Wege-
Effekt). Zur Herstellung der Spritzgussmasse wurde ein am Institut langjährig etabliertes, 
Wachs-basiertes Bindersystem verwendet [Fue93, Dro94], das für die großtechnische Umset-
zung der Technologie nur bedingt geeignet ist. Nachteile dieses Bindersystems waren die sehr 
niedrige Viskosität, die ein hohes Risiko des Abscherens des Binders vom Pulver beim 
Spritzgussprozess birgt, sowie der großtechnisch schwer umsetzbare Wickprozess. Hierbei 
handelt es sich um das Ausschmelzen der ersten Binderkomponente in einer kapillaraktiven 
Pulverschüttung [Kro05]. Trotz dieser Einschränkungen konnte das Potential des Metallpul-
ver-Spritzguses an den genannten Geometrien demonstriert werden [Kro05, Kro05a]. Zurzeit 
wird daran gearbeitet, das in der Arbeit von Cysne Barbosa [Cys11] entwickelte Bindersystem 
auch auf NiTi-Pulver zu übertragen. 
 
Eine besondere Herausforderung bei der Verarbeitung von NiTi-Pulvern ist ähnlich wie bei 
Titanpulvern die hohe Affinität zur Aufnahme von Sauerstoff- und Kohlenstoff bei der Pro-
zessführung. Im Gegensatz zu konventionellen Titanwerkstoffen, bei denen große Mengen an 
Sauerstoff, Kohlenstoff und Stickstoff interstitiell in der Titanmatrix gelöst werden können 
[Sch65, Mur87, Oka93, Oka95], ist die Sauerstoff-, Kohlenstoff- und Stickstofflöslichkeit in 
der NiTi-Phase vernachlässigbar gering [Sto59, Mue63, Shu85, Sab98, Due11]. Die Folge ist 
die Ausscheidung von spröden Sekundärphasen in der NiTi-Matrix. Hierbei löst sich der Sau-
erstoff hauptsächlich in der intermetallischen Ti2Ni-Phase, die durch den Einbau der Sauer-
stoffatome auch auf der Ni-reichen Seite des Ni-Ti-Phasendiagramms stabilisiert wird 
[Men08a, Fre10]. In der Literatur wird diese Phase häufig als Ti4Ni2Ox-Phase bezeichnet, 
wobei 0  x  1 gilt [Mue63, Jac72, Nis86, Oli97]. Streng genommen handelt es sich jedoch 
nicht um ein Oxid, sondern um eine intermetallische Phase mit Sauerstoffatomen auf Zwi-
schengitterplätzen [Fre10]. Die Aufnahme von Kohlenstoff führt zur Ausscheidung von TiC-
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Partikeln in der NiTi-Matrix. TiC besitzt zudem eine Löslichkeit für Stickstoff und bindet die 
aufgenommenen Stickstoffanteile ab [Oli97, Goz99]. Die Ti4Ni2Ox- und TiC-Ausscheidungen 
ordneten sich bei der pulvermetallurgischen Herstellung bevorzugt auf den Oberflächen ehe-
maliger Pulverpartikel an. Im ungünstigen Fall bildeten sich so im gesinterten Bauteil durch-
gehende Säume auf den Korngrenzen, die die mechanischen Eigenschaften signifikant ver-
schlechterten [Men06, Men08a]. Durch eine mehrstündige Wärmebehandlung bzw. Nachsin-
terung bei 1250°C wurde eine Vergröberung der Ti4Ni2Ox-Phase ähnlich wie bei der Ostwald-
Reifung beobachtet [Men08], die zu einer teilweisen „Reinigung“ der Korngrenzen von den 
saumartig angeordneten Partikeln führte. Dieses Ergebnis steht im Widerspruch zur Literatur, 
in der eine hohe Stabilität der Ti4Ni2Ox-Phase gegenüber thermisch induzierten Vergröbe-
rungsprozessen beschrieben wird [Due11]. Die Größe der TiC-Ausscheidungen änderte sich 
dagegen bei der pulvermetallurgischen Prozessführung auch bei hohen Temperaturen kaum. 
 
Die Sinterung von vorlegierten NiTi-Pulvern musste bei Temperaturen nahe der Schmelztem-
peratur von NiTi (Tm = 1310°C [Mas96]) durchgeführt werden. Eine Ursache hierfür ist der 
hohe Ordnungsgrad der intermetallischen NiTi-Phase, der hohe Aktivierungsenergien für die 
zur Verdichtung notwendigen Diffusionsprozesse erfordert [Bas97]. Abweichungen von der 
stöchiometrischen Zusammensetzung hin zu Ni-reichen Pulvern führten zu einem leicht ver-
besserten Sinterverhalten. Ein weiterer Grund für die geringe Sinteraktivität des NiTi-Pulvers 
ist die hohe Stabilität der auf der Oberfläche der Pulverpartikel durch spontane Passivierung 
vorliegenden Oxidschicht. Ursache der Stabilität ist die bereits oben diskutierte vernachläs-
sigbare Löslichkeit des Sauerstoffs in der NiTi-Matrix. Für Pulverfraktionen < 25 μm wurden 
Sintertemperaturen von 1230°C (94 % von Tm) und Haltezeiten von 10 h benötigt, um Rest-
porositäten von < 5 % zu erreichen [Kro05]. Bei gröberen Pulverfraktionen im Bereich von 
25 – 45 μm lag selbst nach einer 10 h Sinterung bei 1265°C (96 % von Tm) noch eine Restpo-
rosität von 12 – 15 % vor [Köh09]. Als Werkstoff für die Sinterunterlage wurde Y2O3 einge-
setzt, das eine höhere thermodynamische Stabilität aufwies als die üblicherweise für Titan-
Legierungen eingesetzten Sinterunterlagen aus teilstabilisiertem ZrO2 [Kro05, Köh09]. 
 
Bei der MIM-Prozessführung erhöhte sich der Anteil der Sauerstoff- und Kohlenstoff-
Verunreinigungen im Vergleich zum Ausgangspulver. Wesentliche Quellen für diese Verun-
reinigungen sind das organische Bindersystem und der Restsauerstoffgehalt in der Sinterat-
mosphäre. Eine Analyse der Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte nach der thermischen Ent-
binderung deutete daraufhin, dass die wesentliche Zunahme an Verunreinigungen erst beim 
abschließenden Sinterprozess stattfand. Während die Aufnahme von Kohlenstoff bei der Pro-
zessführung trotz der Verwendung organischer Bindersysteme gering ist (Zunahme in der 
Regel  0,01 Gew. %), wurde ein Anstieg des Sauerstoffgehalts im Bereich von 0,05 – 0,1 
Gew. % festgestellt [Kro05, Köh09]. Erwartungsgemäß ergab sich bei Verwendung gröberer 
Pulverchargen ein etwas geringerer Anstieg des Sauerstoffgehalts. Die niedrigsten in der Ar-
beit erreichten Sauerstoff- und Kohlenstoff-Gehalte im gesinterten MIM-Bauteil lagen bei 
0,12 Gew. % Sauerstoff und 0,03 Gew. % Kohlenstoff [Men06, Men08]. In diesem Fall wur-
de ein über den EIGA-Prozess hergestelltes, vorlegiertes NiTi-Pulver verwendet. Die Aus-
scheidung der titanreichen Ti4Ni2Ox- und TiC-Partikel führte zu einer Nickel-Anreicherung in 
der NiTi-Matrix. Die mit der Nickel-Anreicherung verbundene Verschiebung der Phasenum-
wandlungstemperaturen zu niedrigeren Werten folgte den aus der Literatur bekannten Zu-
sammenhängen [Tan99, Kha02, Fre10]. Trotz der aussichtsreichen Ergebnisse in Bezug auf 
die endkonturnahe Formgebung ist es mit dem erreichten Stand der Technik nicht möglich, 
die nach Norm ASTM-F2063-05 geforderten Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte (max. je-
weils 0,05 Gew. %) einzuhalten. Besteht von Seiten der Industrie Interesse, die Technologie 
für biomedizinische Anwendungen einzusetzen, ist eine kritische Diskussion über diesen 
Sachverhalt zu führen. In der Literatur finden sich Hinweise, dass in Bezug auf die Norm er-
Kapitel 7: Bewertung und Schlussfolgerungen zur Pulvermetallurgie von NiTi 
 194
höhte Verunreinigungsgehalte nicht zwangsläufig zu einer untolerierbaren Verschlechterung 
der mechanischen Eigenschaften führen [Due11]. In der vorliegenden Arbeit konnte eine 
Zugprobe mit einem Gehalt von 0,23 Gew. % O und 0,08 Gew. % C im pseudoelastischen 
Bereich mehr als 50 mal bis 2 % Dehnung zyklisch belastet werden, ohne dass es zu einem 
Versagen der Probe kam. Zugproben mit einem Sauerstoff-Gehalt von 0,12 Gew. % und ei-
nem Kohlenstoff-Gehalt von 0,03 Gew. % zeigten je nach Wärmebehandlung Bruchdehnun-
gen im Bereich von 10 – 20 %, die einen Bruch mit duktilen Anteilen andeuten. 
 
Zum gegenwärtigen Zeitpunkt ist der Nachweis der Reproduzierbarkeit des MIM-Prozesses 
für NiTi-Bauteile im grosstechnischen Maßstab nur bedingt möglich. Eine wesentliche Ein-
flussgröße waren die bereits diskutierten Eigenschaftsschwankungen der verwendeten vorle-
gierten NiTi-Ausgangspulver. Für eine industrielle Umsetzung der Technologie ist eine Opti-
mierung der Pulverherstellung Grundvoraussetzung. 
 
Endkonturnahe Formgebung von hochporösen NiTi-Bauteilen 
Neben der Herstellung von endkonturnahen NiTi-Bauteilen mit möglichst geringer Restporo-
sität wurden in der vorliegenden Arbeit auch hochporöse NiTi-Formkörper hergestellt, die ein 
großes Potential für Knochenimplantate und Dämpfungsanwendungen haben. Als Ausgangs-
werkstoff dienten wiederum vorlegierte NiTi-Pulver. Die Formgebung erfolgte mit dem in 
Kapitel 4.2 beschriebenen Metallpulver-Spritzguss in Verbindung mit NaCl-
Platzhalterpartikeln. Die klassische Platzhaltermethode (Grünbearbeitung von gepressten Me-
tallpulver-Platzhalter-Presskörpern) lässt sich nur bedingt auf NiTi-Pulver übertragen, da die-
se aufgrund der sphärischen Partikelform und der pseudoelastischen Eigenschaften eine sehr 
schlechte Verpressbarkeit aufweisen. In der Arbeit von Köhl [Köh09] erfolgte der Funktions-
nachweis der Platzhaltermethode an Zylindergeometrien, die für die Charakterisierung der 
mechanischen und biologischen Eigenschaften ausreichend waren. Die Versuche wurden mit 
dem niedrigviskosen, Wachs-basierten Bindersystem durchgeführt. An der MIM-Anlage 
konnten mit diesem Bindersystem bisher Feedstocks mit einem maximalen Platzhalteranteil 
von 50 Vol. % bei Verwendung kubisch geformter NaCl-Partikel und 60 Vol. % bei Verwen-
dung sphärischer NaCl-Partikel verspritzt werden. Bei höheren Platzhalteranteilen kam es zu 
einem Verblocken der Anlage. Zur umfassenden Charakterisierung der mechanischen Eigen-
schaften wurden deshalb zusätzlich durch Warmpressen Probenkörper mit einem erhöhten 
Platzhalteranteil bis maximal 70 Vol. % hergestellt. Hierzu erfolgte eine uniaxiale Verdich-
tung des Feedstocks in einer beheizten Pressform. Zurzeit wird daran gearbeitet, auch an die-
ser Stelle den für die Verarbeitung von Titanpulver-Platzhalter-Mischungen optimierten Feed-
stock einzusetzen [Cys11]. Zur Demonstration der endkonturnahen Formgebung wird ange-
strebt, das in der Porosität gradierte Wirbelsäulenimplantat auch aus NiTi-Pulvern zu fertigen. 
Die Vorteile des Metallpulver-Spritzgusses gegenüber der für poröse Implantate etablierten 
Combustion-Synthese [Igh85, Hey94, Gju99, Li00a] sind die einfachere und reproduzierbare-
re Steuerung der Prozessführung sowie der deutlich geringere Anteil an Fremdphasen im ge-
sinterten Bauteil. Als Folge werden eine vollständig ausgeprägte Pseudoelastizität sowie eine 
signifikante Verbesserung der mechanischen Eigenschaften, besonders bei zyklischer Belas-
tung, erwartet. 
 
Nutzung des Grobanteils vorlegierter NiTi-Pulver 
Wie oben erwähnt, weisen die über den EIGA-Prozess hergestellten NiTi-Pulver die bessere 
Qualität und Reproduzierbarkeit auf. Der Nachteil dieses Verdüsungsprozesses ist der mit < 
30 % relativ geringe Anteil an Pulverpartikeln < 45 μm. Folgende pulvermetallurgische Ver-
fahrenstechniken bieten sich an, um auch den Grobanteil dieser Pulver (Fraktion 45 – 100 
μm) nutzen zu können. 
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 Das Heißisostatische Pressen (HIP) ermöglicht durch geeignete Konstruktion der Kap-
sel die endkonturnahe Herstellung einfacher Bauteilgeometrien wie z.B. Rohre. Diese 
können prinzipiell als Halbzeug für die Herstellung von Stents genutzt werden. Die 
Herstellung von NiTi-Rohren durch den HIP-Prozess wurde gezeigt und das Verfahren 
zum Patent angemeldet [Köh07]. Bei der technischen Umsetzung ist zu beachten, dass 
bereits die Ausgangspulver Sauerstoff- und Kohlenstoffverunreinigungen aufweisen, 
die nahe der Grenze der nach ASTM-F 2063-05 zulässigen Verunreinigungen für NiT-
i-Implantatwerkstoffe liegen. Da aber beim HIP-Prozess durch die Kapselung keine 
weiteren Verunreinigungen in Bezug auf das Ausgangspulver aufgenommen werden, 
besteht die Chance, die Norm einzuhalten. Bei den für die Stent-Herstellung notwen-
digen Umformprozessen werden die Oxid- und Karbidphasen zerkleinert und ordnen 
sich im Gefüge zeilig an [Due11]. Aus Zeitgründen wurden in der vorliegenden Arbeit 
auf Umformversuche an pulvermetallurgisch hergestellten NiTi-Rohren verzichtet. 
Der HIP-Prozess wurde jedoch intensiv dafür genutzt, porenfreies Referenzmaterial 
für die Beurteilung der mechanischen Eigenschaften pulvermetallurgischer NiTi-
Bauteile herzustellen. Die bevorzugten HIP-Parameter waren 1050°C, 100 MPa und 3 
h Haltezeit. Als Kapselmaterial diente 1.4571 Stahl. 
 Durch das Vakuumplasmaspritzen (VPS) können NiTi-Verschleißschutzschichten 
hergestellt werden, die einen hohen Widerstand gegen einen Erosions- oder Kavitati-
onsangriff zeigen. Diese Verschleißarten treten z.B. an Turbinenkomponenten oder 
Pumpenbauteilen auf. NiTi besitzt besonders im pseudoelastischen Zustand einen ho-
hen Verschleißwiderstand. Für den eigentlichen Beschichtungsprozess sind gröbere 
Pulverfraktionen bevorzugt, da sie sich besser zur Plasmaflamme fördern lassen. In 
den letzten Jahren wurden am Institut erste Erfolg versprechende Versuche durchge-
führt [Bra02a, Ste06, Mau07]. Eine ausführliche Charakterisierung plasmagespritzter 
NiTi-Kavitationsschutzschichten wird derzeit durchgeführt [Rau11]. Um den Kavitati-
onsschutz zu erhöhen, ist die Reduzierung der Oberflächenrauhigkeit der Schichten 
ein wesentliches Entwicklungsziel. 
 In den letzten Jahren haben generative Verfahrenstechniken wie das Selektive Laser-
schmelzen (Selective laser melting SLM) oder das Elektronenstrahlschmelzen (Elect-
ron beam melting EBM) zunehmend an Bedeutung für die Fertigung komplex geform-
ter Funktionsbauteile gewonnen. Eine besondere Stärke der beiden Methoden ist die 
Herstellung regelmäßig aufgebauter, dreidimensionaler Porenstrukturen, die z.B. für 
Implantatanwendungen attraktiv sind. Die Generierung dreidimensionaler Bauteile er-
folgt durch das selektive Aufschmelzen einer Pulverschüttung mittels Laser- oder 
Elektronenstrahl. Ähnlich wie beim Rapid-Prototyping werden die Pulverschüttung 
und der jeweils anschließende Schmelzprozess lagenweise durchgeführt. Zur Bereit-
stellung des Pulverbetts werden gut fließfähige Pulver benötigt. Gasverdüste NiTi-
Pulver der Fraktion 45 – 100 μm sind hierfür bevorzugt geeignet. Meier et al. zeigten 
das Potential des SLM-Prozesses sowohl an dichten als auch an hochporösen NiTi-
Formkörper [Mei08, Mei10]. Ein ähnlicher Ansatz findet sich in der Literatur bei 
Bormann et al. [Bor10]. Bei hochporösen Formkörpern liegt die besondere Herausfor-
derung der Methode darin, nicht aufgeschmolzene Pulverpartikel zuverlässig und voll-
ständig aus den Poren zu entfernen. 
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7.2 Wissenschaftliche Ergebnisse 
 
Mechanische Eigenschaften 
 
Referenzmessungen an heißisostatisch gepressten NiTi-Formkörpern 
Um die maximal möglichen mechanischen Eigenschaften von pulvermetallurgisch hergestell-
tem NiTi und den Einfluss der Fremdphasen auf das Bruchverhalten näher zu untersuchen, 
wurden Zugproben durch das heißisostatische Pressen HIP (Parameter 1050°C, 100 MPa, 3 h) 
mit nachfolgender Funkenerosion hergestellt [Kro05, Men06, Men08]. Der Ni-Gehalt dieser 
Proben lag einheitlich bei 50,7 At. %. Bei Verwendung des am geringsten verunreinigten 
NiTi-Ausgangspulvers (NiTi-TLS03, Verunreinigungen in der HIP-Probe 0,05 Gew. % O und 
0,03 Gew. %) wurde im lösungsgeglühten Zustand eine Bruchdehnung von ca. 16 % im aus-
tenitischen und ca. 20 % im martensitischen Zustand gemessen. Die Bruchspannung lag in 
beiden Fällen bei ca. 800 MPa. In einer in-situ Untersuchung des Bruchausgangs mittels Ras-
terelektronenmikroskopie konnte das Versagen der spröden Ti4Ni2Ox-Phasen als Riss auslö-
send identifiziert werden [Men06]. Eine Nachuntersuchung der Bruchfläche deutete auf einen 
interkristallinen Bruch mit hohen Sprödanteilen hin. Ursache für dieses Bruchverhalten war 
die Rissausbreitung entlang der mit Ti4Ni2Ox- und TiC-Partikeln belegten Korngrenzen. Eine 
zusätzliche, gezielte Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase durch eine 1 h Wärmebe-
handlung bei 450°C führte zu einer drastischen Verringerung der Bruchdehnung im martensi-
tischen Zustand von 20 % auf 8 %. Die Bruchspannung blieb mit 800 MPa annähernd gleich. 
Durch eine dem HIP-Prozess nachgeschaltete Glühung nahe der Schmelztemperatur (1250°C, 
10 h, Vakuum) war es möglich, die Riss auslösende Ti4Ni2Ox-Phase gezielt zu vergröbern. 
Auf diese Weise konnte die Anzahl der saumartig auf den Korngrenzen liegenden Fremdpha-
sen signifikant reduziert werden. Im lösungsgeglühten Zustand führte dies zu einem Übergang 
des interkristallinen Bruchs in einen transkristallinen Bruch mit deutlichen plastischen Antei-
len. Die Bruchdehnung erhöhte sich auf 22 % im austenitischen und 33 % im martensitischen 
Zustand. Die Bruchspannung lag wiederum im Bereich von 800 – 850 MPa. Die zusätzlich 
durchgeführte, gezielte Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase durch eine 1 h Wärmebehandlung bei 
450°C hatte in diesem Fall keinen Einfluss auf die Bruchdehnung, die weiterhin bei > 30 % 
lag. 
 
In der Literatur finden sich vergleichbare Studien mit vorlegierten NiTi-Pulvern bei Kato 
[Kat94] und Johansen [Joh99]. Kato führte Zugversuche an Proben durch, die bei 900°C, 200 
MPa und 5 h heißisostatisch verdichtet waren. Im martensitischen Zustand wurden eine 
Bruchdehnung von maximal 12 % und eine Bruchspannung von 450 MPa erreicht. Das 
Bruchverhalten wurde als interkristallin beschrieben. Johansen et al. [Joh99] berichten für ein 
heißisostatisch verdichtetes, equiatomares NiTi-Pulver eine Bruchdehnung im martensitischen 
Zustand von ca. 10 % sowie eine Bruchspannung von ca. 650 MPa (HIP Parameter 1065°C, 
102 MPa, 3 h). Gegenüber den Literaturwerten konnte somit eine deutliche Verbesserung der 
mechanischen Eigenschaften erreicht werden, die in erster Linie auf einer Verringerung der 
Sauerstoff- und Kohlenstoff-Verunreinigungen und der Vergröberung der Ti4Ni2Ox-Phase 
durch eine zusätzliche Glühung bei 1250°C beruhte. Die mögliche Ausscheidung der Ni4Ti3-
Phase hat einen deutlichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften und muss bei der 
Auslegung pulvermetallurgischer NiTi-Bauteile sorgfältig berücksichtigt werden. Besonders 
der ofenabgekühlte Zustand ist als kritisch einzustufen, da sich hier die Ni4Ti3-Phase undefi-
niert ausscheiden kann. Aus diesem Grund ist es im Anschluss an die pulvermetallurgische 
Prozessführung von Vorteil, eine Lösungsglühung mit nachfolgender Wärmebehandlung 
durchzuführen, um definierte Ausscheidungszustände der Ni4Ti3-Phase zu erhalten. 
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Mechanische Eigenschaften von MIM-Zugproben 
Im Vergleich zu den HIP-Zugproben ergaben sich bei den MIM-Zugproben zwei wesentliche 
Unterschiede. Zum einen lag bei den drucklos gesinterten MIM-Zugproben in Folge der ge-
ringen Sinteraktivität der NiTi-Phase eine mit der Partikelgröße der Ausgangspulver zuneh-
mende Restporosität im Bereich von 3 – 15 % vor. Weiterhin ergab sich durch die Aufnahme 
von Sauerstoff und Kohlenstoff bei der MIM-Prozessführung ein erhöhter Gehalt der 
Ti4Ni2Ox- und der TiC-Phasen. Auch in diesem Fall wirkten die oxidischen Ti4Ni2Ox-Phasen 
als Riss auslösend. Die Restporosität führte im Vergleich zu den HIP-Zugproben zu einer 
weiteren Verringerung der Bruchdehnung und –spannung. Bei Ni-armen Zugproben (Ni-
Gehalt 49,9 At. %) wurden trotz der relativ hohen Porositäten im Bereich von 12 – 15 % 
Bruchdehnungen zwischen 15 – 17 % im vollständig austenitischen sowie 13 – 20 % im voll-
ständig martensitischen Zustand nachgewiesen [Men08b]. Die Bruchspannungen lagen im 
Bereich von 400 – 550 MPa. Bei Ni-reichen Zugproben (Ni-Gehalt 50,7 At. %) wurde im 
lösungsgeglühten Zustand bei Porositäten im Bereich von 3 – 10 % eine Bruchdehnung von 
ca. 10 % im austenitischen sowie 16 % im martenisitischen Zustand erreicht [Men08]. Die 
Bruchspannung lag im Bereich von 400 – 500 MPa. Auch in diesem Fall führte die gezielte 
Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase durch eine 1 h Auslagerung bei 450°C zu einer deutlichen 
Verringerung der Bruchdehnung auf 6 % im austenitischen und 9 % im martensitischen Zu-
stand. Die Bruchspannung erhöhte sich durch die Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase auf 600 – 
650 MPa.  
 
In der Literatur findet sich nur eine weitere Studie zum MIM-Prozess mit vorlegierten NiTi-
Pulvern. Imgrund et al. berichten über die Herstellung von Zugproben aus einer NiTi-
Legierung mit 50,7 At. % Ni [Img08]. Die Verunreinigungsgehalte lagen mit 0,21 – 0,25 
Gew. % O und 0,10 – 0,12 Gew. % C deutlich höher als in der vorliegenden Arbeit, was auf 
die Verwendung eines für NiTi-Pulver nur bedingt geeigneten Bindersystems hindeutet. Auf-
grund der Verwendung eines sehr feinen Ausgangspulvers (d50 = 11 μm) wurde eine geringe 
Restporosität von 3 – 4 % erzielt. Die Proben zeigten eine Bruchdehnung von 10 % im auste-
nitischen Zustand sowie 16 % im martensitischen Zustand. Die erreichte Bruchspannung war 
mit 1000 MPa höher als die in der vorliegenden Arbeit erreichten Werte. Zyklische Ermü-
dungsversuche wurden in dieser Arbeit nicht durchgeführt. 
 
Formgedächtniseffekt und Pseudoelastizität der MIM-Zugproben 
Alle pulvermetallurgisch hergestellten Zugproben zeigten im vollständig martensitischen Zu-
stand ein deutlich ausgeprägtes Plateau mit einer Länge von ca. 4 – 5% [Kro05a, Men06, 
Men08, Men08b]. Im Vergleich dazu werden bei schmelzmetallurgisch hergestellten NiTi-
Legierungen im Fall von geeignet orientierten Einkristallen Plateaulängen bis 10 % [Sab84, 
Miy84] sowie im Fall von polykristallinen NiTi-Legierungen Plateaulängen von 6 – 8 % be-
richtet [Liu98, Hod00]) Weiterhin wurde sowohl bei HIP- als auch bei MIM-Zugproben eine 
kontinuierliche Steigung der Plateauspannung beobachtet. Als wesentliche Ursachen für den 
Effekt werden bei der pulvermetallurgischen Herstellung die sehr isotrope Verteilung der 
NiTi-Kristallite sowie der erhöhte Anteil der Ti4Ni2Ox- und TiC-Phasen im Gefüge vermutet. 
Wie bei der schmelzmetallurgischen Herstellung sind für die reversiblen Formänderungen 
gittervariante sowie gitterinvariante Akkomodationsprozesse verantwortlich [Liu98, Ots98, 
Ots05]. Durch die isotrope Ausrichtung der NiTi-Kristallite setzten die für die reversible De-
formation des Martensits verantwortlichen Akkomodationsprozesse statistisch über den ge-
samten Probenquerschnitt verteilt ein. Der bei pulvermetallurgischer Herstellung erhöhte An-
teil an Korngrenzen, Ausscheidungsphasen und Spannungsfeldern um die Ausscheidungspha-
sen behindert das Voranschreiten der Martensit-Akkomodationsprozesse in den NiTi-
Kristalliten und fördert zugleich die Verfestigung des Werkstoffs durch irreversible Verset-
zungsbildung. Unmittelbare Folge ist die mit der Dehnung zunehmende Plateauspannung so-
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wie das verkürzte Spannungsplateau. Ein ähnlicher Verlauf der Plateaus für HIP-Zugproben 
findet sich auch in der Literatur [Kat94, Joh99]. Die Arbeit von Johansen verdeutlicht zudem 
den starken Einfluss spröder Sekundärphasen auf den Verlauf des Spannungsplateaus [Joh99]. 
Die legierungstechnische Zugabe von TiC (10 und 20 Vol.%) führt zu einem mit dem Hart-
stoffpartikelgehalt weiter zunehmenden Anstieg des Plateaus sowie zu einer entsprechenden 
Abnahme der Plateaulänge. Die Behinderung der Martensit-Umwandlung durch die TiC-
Partikel wird durch eine TEM-Untersuchung belegt. In ähnlicher Weise bewirkt auch die 
Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase einen weiteren Anstieg des Spannungsplateaus 
[Men08, Men08a]. 
 
Trotz der im Vergleich zu schmelzmetallurgisch hergestellten NiTi-Formkörpern niedrigeren 
Bruchdehnungen und –spannungen und dem erhöhten Gehalt an spröden Ausscheidungspha-
sen konnten an MIM-Zugproben im lösungsgeglühten Zustand mehr als 50 pseudoelastische 
Zyklen bis 2 % Dehnung durchgeführt werden, ohne dass es zu einem Versagen der Proben 
kam [Kro05a]. Vergleichbare Versuche finden sich in der Literatur bisher nicht. 
 
Vergleich zu schmelzmetallurgisch hergestelltem NiTi 
Zum Vergleich erreichen schmelzmetallurgisch hergestellte NiTi-Legierungen im martensiti-
schen, lösungsgeglühten Zustand Bruchdehnungen im Bereich von 40 – 70 % [Miy90]. Die 
höchsten Bruchdehnungen werden bei Temperaturen nahe der Martensit-Start-Temperatur MS 
erreicht. Im vollständig austenitischen, lösungsgeglühten Zustand reduziert sich die Bruch-
dehnung auf 25 – 45 %. Die Bruchspannungen liegen im Bereich von 800 – 1200 MPa. Ten-
denziell nimmt die Bruchdehnung in Nickel-reichen Legierungen mit steigendem Nickelgeh-
alt ab. Weiterhin reduziert die Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase die Bruchdehnung 
deutlich, besonders wenn sie feinverteilt in der Matrix vorliegt. Für eine 50,9 At. % Ni-
Legierung wird eine Verringerung der Bruchdehnung von 40 % im martensitischen, lösung-
geglühten Zustand auf 19 % berichtet, wenn die Legierung bei 300°C wärmebehandelt wurde. 
Mit der Vergröberung der Ni4Ti3-Phase durch eine Wärmebehandlung bei höheren Tempera-
turen steigt die Bruchdehnung wieder an: 22 % bei 400°C, 28 % bei 500°C und 49 % bei 
600°C. Eine Steigerung der Bruchdehnung kann auch bei pulvermetallurgischer Herstellung 
erreicht werden, wenn in der Schmelzmetallurgie etablierte Umformprozesse auf pulvermetal-
lurgische Halbzeuge übertragen werden. Olier et al. berichten von Bruchdehnungen bis 45 % 
und Bruchspannungen bis 800 MPa an pulvermetallurgischen NiTi-Halbzeugen, die bei 
900°C extrudiert und anschließend bei 900°C für 24 h homogenisiert wurden [Oli95]. Aus 
verfahrenstechnischer Sicht geht aber der Vorteil der endkonturnahen Formgebung verloren. 
 
Für die Nutzung der Pseudoelastizität in technischen Anwendungen finden sich bei Hodgson 
et al. Vorgaben zur geeigneten Auslegung der Bauteile [Hod00]. Sind bei der angestrebten 
Anwendung nur einige pseudoelastische Zyklen vorgesehen, kann das NiTi-Bauteil bis zu 
einer Dehnung von 5 – 6 % ausgelegt werden. Sind mehrere 1000 Zyklen gefordert, sollte die 
maximale Dehnung des Bauteils im pseudoelastischen Bereich unter 3 % liegen. Werden noch 
deutlich größere Zyklenzahlen benötigt, sollte die maximale Belastung unterhalb der Span-
nung für die spannungsinduzierte Martensitbildung bleiben. In diesem Fall wird die Probe 
rein elastisch verformt. NiTi hebt sich jedoch von anderen Werkstoffen dadurch ab, dass auch 
bei hochfrequenter Belastung einige Zyklen bis in den pseudoelastischen Bereich toleriert 
werden, ohne dass eine Schädigung auftritt. Auf diese Weise erhöht sich die Betriebssicher-
heit. Hauptursache für die Alterung der Pseudoelastizität mit zunehmender Zyklenzahl ist die 
Bildung von Versetzungen bei der Phasenumwandlung, die u.a. aus der leichten Gitterfehl-
passung zwischen Austenit und Martensit resultiert. Ab einer bestimmten Versetzungsdichte 
findet keine vollständige Rückumwandlung in den Austenit mehr statt. Die Vorgaben von 
Hodgson et al. lassen sich auch auf pulvermetallurgisch hergestellte NiTi-Legierungen über-
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tragen. In diesem Fall ist die Tendenz zur Versetzungsbildung bei der pseudoelastischen Pha-
senumwandlung aufgrund der erhöhten Anzahl an Korngrenzen und Ausscheidungsphasen 
noch größer. 
 
Mechanische Eigenschaften hochporöser NiTi-Formkörper 
Die Herstellung hochporöser NiTi-Formkörper zielte in der vorliegenden Arbeit in erster Li-
nie auf eine Anwendung als Implantatwerkstoff. Durch die geeignete Wahl der Ausgangspul-
ver wurden Probekörper hergestellt, die bei Körpertemperatur 37°C vollständig im austeniti-
schen Zustand vorlagen und pseudoelastische Eigenschaften aufwiesen [Köh09a, Köh11, 
Bra11]. Die Porosität wurde durch den Einsatz von Platzhalterwerkstoffen zwischen 30 und 
70 Vol. % variiert. Die mechanischen Eigenschaften wurden im Druckversuch charakterisiert. 
In entsprechender Weise verringerte sich der Elastizitätsmodul in Abhängigkeit von der Poro-
sität von 14,7 auf 1,8 GPa und die 25% Stauchgrenze d25 von 499 auf 66 MPa, wodurch eine 
gute Anpassung der mechanischen Eigenschaften an den spongiösen Knochen erreicht wurde. 
Auch wenn die Druck-Stauchungs-Kurven kein ausgeprägtes Plateau aufwiesen, wurde bis zu 
einer Stauchung von 6,6 % eine vollständige Rückverformung nachgewiesen, die auf einer 
Überlagerung elastischer und pseudoelastischer Anteile beruhte. Bei einer Porosität von 50 
Vol. % wurde für die Verformung bis 6,6 % eine Druckspannung von 170 MPa benötigt. Die 
gewählten Porenformen (rund, eckig) und Porengrößen (Platzhalterfraktionen 125 – 250 μm, 
355 – 500 μm) zeigten bei vorgegebenem Platzhaltergehalt im Rahmen der Messgenauigkeit 
keinen signifikanten Einfluss auf die Ausprägung der Pseudoelastizität. Bei Stauchungen 
oberhalb von 6,6 % kam es zu einer zunehmenden Überlagerung der Pseudoelastizität durch 
eine irreversible plastische Verformung. Trotzdem lag selbst bei der maximal untersuchten 
Stauchung von 50 % noch eine pseudoelastische Rückverformung von ca. 5 % vor. Als Ursa-
che hierfür wurde die inhomogene Spannungsverteilung innerhalb der hochporösen Struktur 
diskutiert, die aus den variierenden Wandstärken der Sinterstege resultierte. Während sich 
dünnwandige Stege bereits bei geringen Stauchungen plastisch verformen, setzt die pseudo-
elastische Verformung in Bereichen mit großen Wandstärken erst bei hohen Gesamtstauchun-
gen ein. Auch bei den hochporösen NiTi-Formkörpern konnte die Druckfestigkeit durch eine 
gezielte Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase weiter gesteigert werden. 
 
Die Ermüdung der Pseudoelastizität der porösen NiTi-Proben wurde in zyklischen Druckver-
suchen mit maximal 200.000 Belastungszyklen (Frequenz 1 Hz) bis 4 % Stauchung charakte-
risiert [Köh11, Bra11]. Für die Untersuchungen wurden 51 % poröse NiTi-Zylinder verwen-
det. Nach 1000 Zyklen wurde ein Rückgang des pseudoelastischen Verformungsanteils auf 
ca. 3 % beobachtet. Nach Erreichen der maximalen Zyklenzahl lag immer noch ein pseudo-
elastischer Verformungsanteil von ca. 1 % vor. Die mit der Alterung der Pseudoelastizität 
verbundene Abnahme der dissipierten Energie deutet an, dass nach großen Zyklenzahlen nur 
noch ein geringer Teil der NiTi-Matrix Phasenumwandlungen zeigt. Zusätzlich zur Alterung 
der Pseudoelastizität wurde in metallographischen Untersuchungen eine beginnende Zerrüt-
tung des Gefüges beobachtet. Als Rissausgang wurden Mikroporen in den Sinterstegen sowie 
spröde Ti4Ni2Ox-Phasen identifiziert. Zur Charakterisierung der mechanischen Ermüdung im 
rein elastischen Bereich wurden an NiTi-Formkörpern mit einer Porosität von 60 % zyklische 
Druckversuche mit einer Frequenz von 50 Hz durchgeführt [Köh09]. Die Belastung wurde 
zuerst unterhalb der 0,2 % Dehngrenze d0,2 (25 MPa) gewählt. Bis zu einer Belastung von 20 
MPa und 4 Millionen Lastzyklen versagte keine der Proben vorzeitig. Dieses Ergebnis deutet 
auf eine für biomedizinische Anwendungen ausreichende Versinterung der NiTi-Stege hin. 
Wurden Proben hingegen mit einer Spannung oberhalb der 0,2 % Dehngrenze  (1,5·d0,2 = 
37,5 MPa) zyklisch belastet, kam es bei allen Proben bei Zyklenzahlen im Bereich von 
200.000 bis 1 Millionen zu einem frühzeitigen Versagen durch Bruch. Die von Hodgson et al. 
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[Hod00] genannten Vorgaben zur Auslegung pseudoelastischer Bauteile lassen sich somit 
auch auf hochporöse NiTi-Werkstoffe übertragen. 
 
Vergleich zu porösen Strukturen aus Nickel- und Titan-Elementpulvern 
In der Literatur finden sich derzeit keine vergleichbaren Arbeiten, die sich mit der Herstellung 
hochporöser NiTi-Formkörper aus vorlegierten NiTi-Pulvern mit Platzhalterwerkstoffen be-
schäftigen. Im Gegensatz dazu gibt es eine Reihe von Veröffentlichungen, die die Herstellung 
hochporöser NiTi-Formkörper ausgehend von Nickel- und Titan-Elementpulvern beschreiben. 
Hierbei besteht entweder die Möglichkeit, die Porosität über die selbsterhaltende Combustion-
Synthese [Igh85, Yi90, Zhu91, Hey94, Li00a, Chu04a, Bis05] oder über konventionelle Sin-
terprozesse [Li00b, Bra02, Yua04, Zha07a, Li09] zu erzeugen. Im letzteren Fall basiert die 
Porosität auf dem Kirkendall-Effekt sowie dem möglichen Auftreten partieller Flüssigphasen. 
Im Fall der Combustion-Synthese liegen die erreichten Porositäten im Bereich von 45 – 65 %. 
Beim konventionellen Sintern ergeben sich Porositäten von 30 – 40 %, die für die biomedizi-
nische Anwendung als zu niedrig eingestuft werden. Als Abhilfe verwenden Zhang et al. die 
von der Herstellung poröser Titan-Implantate bekannten Platzhalterwerkstoffe Ammonium-
hydrogenkarbonat und Harnstoff [Zha07a, Li09], wodurch auch bei konventionell gesinterten 
Nickel- und Titan-Elementpulver-Mischungen Porositäten bis 60 % realisiert wurden. Nach-
teile der Herstellung von hochporösen NiTi-Formkörpern aus Nickel- und Titan-
Elementpulver sind die exakte und reproduzierbare Einstellung der Porosität sowie die nur 
schwer zu vermeidende Bildung von Fremdphasen wie Ni3Ti, Ni4Ti3 und Ti2Ni [Li00a, 
Lag02, Zha07, Li09], die den Werkstoff verspröden. Trotz dieser Fremdphasen zeigen die 
porösen NiTi-Probenkörper in der Regel deutlich ausgeprägte elastische und pseudoelastische 
Rückverformung bis etwa 4 – 6 % bei von der Porosität abhängigen Spannungen im Bereich 
von 100 – 300 MPa. Ähnlich wie in den eigenen Untersuchungen wird in den meisten Fällen 
kein ausgeprägtes pseudoelastisches Plateau beobachtet. Eine Ausnahme ist die Arbeit von 
Yuan et al. [Yua04], der in einer NiTi-Probe mit einer Porosität von 39 % die Ausbildung 
eines Plateaus mit einer Länge von etwa 1 % bei einer Druckspannung von 50 MPa berichtet. 
Die Ermüdung der Pseudoelastizität wurde in der Literatur lediglich bis zu Zyklenzahlen < 20 
untersucht [Li00b, Lag02, Zha07a, Zha08]. In der Literatur finden sich keine Angaben zum 
Verhalten hochporöser NiTi-Formkörpern bei Stauchungen > 25 %. In den meisten Fällen 
versagten die Proben bereits bei Verformungen von wenigen Prozent durch Bruch [Lag02, 
Chu04a, Zha07a]. Die wesentliche Ursache für die relativ schlechten mechanischen Eigen-
schaften wird in dem hohen Anteil an Fremdphasen gesehen, die nicht an der Phasenumwand-
lung beteiligt sind. Am aussichtsreichsten in Bezug auf die mechanischen Eigenschaften ver-
hielt sich der von der Firma Biorthex hergestellte NiTi-Schaum ActiporeTM, der bis 25 % ge-
staucht werden konnte, bevor es zu einem Versagen der Probe durch Bruch kam [Sev07]. In 
der gleichen Studie wurde für 100 Millionen Belastungszyklen mit einer Frequenz von 2 Hz 
eine Ermüdungsfestigkeit von 7,5 MPa ermittelt. 
 
Zusammenfassende Bewertung der mechanischen Eigenschaften 
Pulvermetallurgisch hergestellte NiTi-Formgedächtnislegierungen erreichen nur dann annä-
hernd vergleichbare mechanische Eigenschaften zu schmelz- und umformtechnisch herge-
stellten Referenzwerkstoffen, wenn die Restporosität sowie der Anteil der Fremdphasen wie 
Ni3Ti, Ni4Ti3, Ti2Ni, Ti4Ni2Ox und TiC auf ein Minimum reduziert werden können. Die Er-
gebnisse der vorliegenden Arbeit zeigen deutlich, dass diese Zielsetzung bei Verwendung 
vorlegierter NiTi-Pulver als Ausgangswerkstoff besser erfüllt wird als bei Verwendung von 
Nickel- und Titan-Elementpulvern. Weiterhin bieten vorlegierte NiTi-Pulver weitreichende 
Vorteile für die endkonturnahe Formgebung, da die schwer zu beherrschende Expansion beim 
Reaktionssintern von Elementpulver-Mischungen entfällt. Erfolgt die Formgebung durch den 
für die Großserie attraktiven Metallpulver-Spritzguss, muss trotzdem eine im Vergleich zur 
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Schmelzmetallurgie verringerte Bruchdehnung und –spannung in Kauf genommen werden. 
Da jedoch auch bei MIM-Zugproben Formgedächtniseffekte und pseudoelastisches Verhalten 
mit reproduzierbaren Effektgrößen im Bereich von 4 – 5 % nachgewiesen wurden, besitzt die 
MIM-Technologie durchaus das Potential der industriellen Umsetzung. Dies gilt insbesonde-
re, wenn große Stückzahlen gefordert sind und eine moderate Effektgröße und Zyklenzahl 
ausreichend ist. Ein besonderer Vorteil der Pulvermetallurgie liegt in der Herstellung hochpo-
röser NiTi-Formkörper. In diesem Fall bestehen kaum Alternativen, um Bauteile mit ver-
gleichbaren mechanischen Eigenschaften aus Elementpulver-Mischungen oder über 
schmelzmetallurgische Methoden herzustellen. 
 
 
Eignung als Implantatwerkstoff 
 
Vermeidung der Spannungsabschirmung 
Hochporöse NiTi-Proben sind vor allem für Implantatanwendungen aussichtsreich. Durch die 
ausgeprägte Pseudoelastizität und den geringen E-Modul liegt ein knochenähnliches Verfor-
mungsverhalten vor, das das Risiko der Spannungsabschirmung deutlich minimiert. Im Ge-
gensatz zu konventionellen Implantatwerkstoffen zeigt poröses NiTi selbst bei Erreichen der 
natürlichen Verformungsgrenze des menschlichen Knochens, die bei ca. 2 % liegt [Gib97, 
Sha02], eine vollständige Rückverformung [Köh09a, Bra11]. Auf diese Weise erfolgt eine 
noch bessere Adaption der mechanischen Eigenschaften des menschlichen Knochens als bei 
anderen porösen Implantatwerkstoffen. Werden poröse Implantate mit der in dieser Arbeit 
entwickelten Platzhaltermethode hergestellt, führt die Integrität der porösen Struktur bis zu 
hohen Verformungsgraden zu ausreichenden Sicherheitsreserven bei Überlastungen und er-
laubt ein einfaches und sicheres Handling der Implantate bei der Operation. Optional wäre es 
zudem möglich, die Verankerung von porösen NiTi-Implantaten im Knochen durch eine auf 
dem Formgedächtniseffekte beruhende Press-fit-Verbindung zu verbessern. 
 
Zellkulturversuche (in vitro) und Tierversuche (in vivo) 
In Zellkulturversuchen konnte gezeigt werden, dass pulvermetallurgisch hergestelltes NiTi ein 
ähnliches Potential bezüglich der Biokompatibilität besitzt wie schmelzmetallurgisch herge-
stellte NiTi-Werkstoffe [Kro05a, Köh09a]. Bereits nach 8 Tagen wurde eine gute Proliferati-
on von humanen mesenchymalen Stammzellen auf der Werkstoffoberfläche nachgewiesen. 
Ein weiterer Vorteil der pulvermetallurgischen Prozessführung ist die abschließende Sinte-
rung im Vakuum, bei der aufgrund des geringen Sauerstoffpartialdrucks in der Ofenat-
mosphäre die Bildung Ni-haltiger Oxide auf der Implantatoberfläche zuverlässig vermieden 
wurde. Stattdessen bildete sich eine stabile, passivierende TiO2-Schicht [Köh09]. In Korrosi-
onsuntersuchungen ergab sich für 51 % poröses NiTi unterhalb des Durchbruchspotentials 
eine geringe Passivstromdichte. Das Durchbruchspotential lag mit 1,5 V höher als die für 
schmelzmetallurgisch hergestelltes NiTi in der Literatur beschriebenen Werte im Bereich von 
0,6 – 0,8 V [Dut93, Tri97, Tre97]. Die erreichte Korrosionsbeständigkeit war vergleichbar mit 
konventionellen Implantatmaterialien wie Titan oder Ti-6Al-4V. Die Ergebnisse der Zellkul-
turversuche wurden durch vergleichbare Arbeiten aus der Literatur bestätigt. In den Arbeiten 
von Prymak [Pry05] und Wu [Wu07a] zeigte sich sowohl bei Blutzellen (Leukozyten) als 
auch Knochenzellen (Osteoblasten) keine Zelltoxizität. In beiden Fällen waren die porösen 
NiTi-Probenkörper aus Nickel- und Titan-Elementpulvern hergestellt. Auch in diesem Fall 
bildete sich bei der Prozessführung eine schützende TiO2-Schicht aus. Diese enthielt Nickel-
Atome in geringen Mengen, die jedoch die Biokompatibilität nicht beeinträchtigten [Wu07a]. 
Die Eignung von porösem NiTi als Implantatwerkstoff wurde zudem durch zahlreiche Tier-
versuche in vivo bestätigt [Rhy98, Aye99, Kan02, Kuj03, Ass03, Ass03a]. Ergebnisse klini-
scher Langzeitstudien am Menschen finden sich hingegen in der Literatur bisher nicht. In den 
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Tierversuchen wurde ein rasches Einwachsen des Knochens in die poröse Oberfläche nach-
gewiesen. Hierbei zeigte sich Porengrößen im Bereich von 250 – 350 μm und Porositäten von 
55 – 65 % als am besten geeignet. Ein Einfluss der Fremdphasen Ni3Ti, Ti2Ni, Ni4Ti3, 
Ti4Ni2Ox oder TiC auf die Biokompatibilität wurde nicht berichtet. Ein signifikanter Unter-
schied zu anderen porösen Implantatwerkstoffen lag ebenfalls nicht vor. 
 
Bewertung von pulvermetallurgischem NiTi  aus biomedizinischer Sicht 
Sowohl in Zellkultuversuchen als auch in Tierversuchen gab es bisher keine Indikation, die 
die biomedizinische Eignung von porösen NiTi-Werkstoffen grundsätzlich in Frage stellte. 
Trotzdem wird der Einsatz dieser Werkstoffe für Langzeitimplantate kritisch diskutiert 
[Sha02, Sha08], da eine Abgabe von Nickel-Ionen an das umliegende Gewebe nicht vollstän-
dig ausgeschlossen werden kann. Kommt es z.B. aufgrund einer Nickel-Allergie zu Kompli-
kationen, ist der Austausch des Implantats nur mit großem Aufwand möglich, wenn der Kno-
chen bereits in die poröse Oberfläche eingewachsen ist. Eine attraktive Alternative könnte 
deshalb die Herstellung poröser Implantate aus Ni-freien Formgedächtnislegierungen sein, die 
in den letzten Jahren vermehrt untersucht wurden [Kim05, Miy07, Bue09]. 
 
 
7.3 Vermarktungspotential 
 
Das größte Potential der pulvermetallurgischen Herstellung von NiTi-Bauteilen liegt in An-
wendungsgebieten, die durch eine hohe Wertschöpfung und Gewinnspanne gekennzeichnet 
sind. Beispiele hierfür sind die Medizintechnik oder der Personenschutz. 
 
Biomedizinische Anwendung 
Die grundsätzliche Eignung des MIM-Prozesses für biomedizinische Anwendungen konnte 
im Rahmen dieser Arbeit bereits an dem Prototyp der Fußklammer gezeigt werden. Ähnliche 
Produkte werden jedoch bereits über konventionelle Methoden gefertigt und sind auf dem 
Markt etabliert [Ese04]. Eine aussichtsreichere Anwendung sind deshalb Brackets für den 
Dentalbereich. Aufgrund der komplexen Geometrie und der sehr geringen Bauteilabmessun-
gen kommen die Vorteile der pulvermetallurgischen Fertigung hier besser zum tragen als bei 
der Fußklammer. Brackets dienen zur Führung der orthodontischen Drähte bei der Behand-
lung von Fehlstellungen des menschlichen Gebisses und werden auf die Zähne aufgeklebt. 
Brackets aus rostfreien Stählen werden bereits im industriellen Maßstab über den MIM-
Prozess hergestellt [Pim10]. Der wesentliche Vorteil von NiTi-Brackets wäre ein vereinfach-
ter, auf der Pseudoelastizität beruhender Klemmmechanismus. An der technischen Umsetzung 
der Herstellung von NiTi-Brackets über den Metallpulver-Spritzguss wird zurzeit am Institut 
gearbeitet. Wie bereits ausführlich diskutiert, besitzt die Pulvermetallurgie weiterhin große 
Vorteile für die Herstellung hochporöser Bauteile. Besonders aussichtsreich ist ähnlich wie 
bei porösem Titan der Einsatz für Wirbelsäulenimplantate, die zum Ersatz degenerativer 
Bandscheiben eingesetzt werden [Bio03]. Poröse NiTi-Implantate lassen eine noch bessere 
Anpassung der elastischen Eigenschaften an den menschlichen Knochens erwarten als poröse 
Titan-Implantate [Bra11], wodurch das Risiko der Spannungsabschirmung auf ein Minimum 
reduziert wird. Die industrielle und klinische Machbarkeit wurde bereits durch das CE-
zertifizierte Wirbelsäulenimplantat der kanadische Firma Biorthex nachgewiesen, das im Zeit-
raum von 2001 – 2009 auf dem Markt war [Ass03, Ass03a, Bio03, Rha07]. Das Implantat 
wurde durch die in Kapitel 2.4 beschriebene Combustion-Synthese hergestellt. Auffällig bei 
der Wahl der Legierungszusammensetzung war, dass ein equiatomares Ni:Ti-Verhältnis ein-
gestellt wurde, so dass das Implantat bei Körpertemperatur martensitisch war und keine Pseu-
doelastizität aufwies [Pry05, Sev07]. Die Gründe, warum das Implantat 2009 vom Markt ge-
nommen wurde, sind nicht bekannt. Klinische Studien am Menschen wurden bisher nicht ver-
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öffentlicht. 2009 wurde das Know-How von der amerikanischen Firma NDC übernommen. 
Unmittelbar darauf wurde die Firma PorOsteon ausgegründet, die zurzeit daran arbeitet, ein 
vergleichbares Implantatkonzept auf den Markt zu bringen [Aih11]. Im Vergleich zur Com-
bustion-Synthese lässt ein über den in Jülich entwickelten Zwei-Komponenten-Spritzguss 
hergestelltes Wirbelsäulenimplantat bessere mechanische Eigenschaften erwarten, wie ein 
Vergleich der in Tabelle 7.1 zusammengefassten Eigenschaften zeigt. Weiterhin wird bei 
Anwendung des Metallpulver-Spritzgusses eine höhere Maßhaltigkeit der Außenkontur er-
wartet und die aufwändige mechanische Bearbeitung der porösen NiTi-Halbzeuge im gesin-
terten Zustand entfällt. Aufgrund der guten mechanischen Eigenschaften des über den Metall-
pulver-Spritzguss hergestellten porösen NiTi-Werkstoffs wurden im Expertengespräch am 22. 
Juli 2011 in Jülich empfohlen, auch dieses Thema weiterzuverfolgen [Ohn11]. In diesem Fall 
ist eine noch ausführlichere Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften, insbesondere 
unter zyklischen Bedingungen, anzustreben. 
 
 
Tabelle 7.1: Charakteristische Eigenschaften des porösen NiTi-Werkstoffs ActiporeTM im Vergleich zu dem in 
Jülich über das MIM-Verfahren mit Platzhaltern hergestellten Werkstoff [Sev07, Köh09]. 
 ActiporeTM Poröses NiTi 
Hersteller Biorthex Forschungszentrum Jülich 
Legierung 50,0 At. % Ni 50,3 At. % Ni 
E-Modul [GPa] 1,21  0,31 3,5 – 6,6 
Porengröße [μm] 350 - 370 300 – 500 
Porosität [%] 63 – 68 50 – 60 
0,2 % Dehngrenze [MPa] 101,3  29,3 25 
25 % Dehngrenze [MPa] 142,5  29,3 134 – 228 
50 % Dehngrenze [MPa] Bruch der Probe 316 – 607 
Ermüdungsfestigkeit [MPa] 7,5* 20** 
                                                        *100 Millionen Zyklen mit 2 Hz, **4 Millionen Zyklen mit 50 Hz. 
 
 
Alternative Anwendungen 
Im Umfeld des Sonderforschungsbereich SFB459 „Formgedächtnistechnik“ wurden zwei 
Industrieprojekte durchgeführt, die sich mit dem Metallpulver-Spritzguss von ternären Form-
gedächtnis-Legierungen befassten. Ziel des dritten Legierungselements war die gezielte erhö-
hung der austenitischen Phasenumwandlungstemperaturen. Die von den Industriepartnern 
angestrebten Anwendungen lagen im Bereich der Haushaltstechnik und zielten auf Bauteile 
mit einer möglichst geringen Restporosität. In diesem Zusammenhang sind ternäre Legierun-
gen in der Regel sogar vorteilhaft, da das dritte Legierungselement häufig die Sinterbarkeit 
der Legierung verbessert. Eine konventionelle, umformtechnische Herstellung der Bauteile 
war aufgrund der hohen Sprödigkeit der gewählten ternären Legierungen nicht möglich. Auch 
wenn das technische Lastenheft hinsichtlich der geforderten Umwandlungstemperaturen, 
Ausprägung der Formgedächtniseffekte und mechanischen Eigenschaften erfüllt werden 
konnte, wurde die industrielle Umsetzung trotz der Serientauglichkeit des MIM-Verfahrens 
wegen der immer noch zu hohen Kosten pro Bauteil und der fehlenden Bezugsquelle geeigne-
ter Ausgangspulver nicht weiterverfolgt. Dieses Ergebnis zeigt die Schwierigkeit, einen rela-
tiv teuren Werkstoff auf einem Massenmarkt zu etablieren. Dieser wird durch Komponenten 
dominiert, deren Funktion zwar auf einer technisch weniger eleganten Lösung beruht, die aber 
aus wesentlich kostengünstigeren und einfacher zu verarbeitenden Werkstoffen (z.B. Kunst-
stoffen) hergestellt werden können.  
 
Weitere potentielle Anwendungsgebiete besonders für hochporöse NiTi-Formkörper sind der 
Personenschutz und die Dämpfung. Die Einstellung der Porosität über die Platzhaltermethode 
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erlaubt eine exakte Einstellung der Werkstoffeigenschaften bezogen auf das jeweilige Anfor-
derungsprofil. Die bei Stauchungen über 6 % vorliegende Überlagerung von plastischer Ver-
formung und Pseudoelastizität ist für ballistische Anwendungen attraktiv, wenn die kinetische 
Energie eines Projektils durch plastische Verformung der porösen Struktur abgebaut und die 
nachfolgende Schockwelle durch die Pseudoelastizität abgedämpft wird [Jar08, Pau09]. Die 
guten Dämpfungseigenschaften von porösen NiTi-Werkstoffen werden weiterhin für die 
Dämpfung von Werkzeugmaschinen und ggf. für den Erdbebenschutz von Gebäuden und 
Brücken diskutiert [Liu97, Lag02, Pie05]. Im letzteren Fall ist allerdings eine Weiterentwick-
lung der Verfahrenstechnik erforderlich, um Bauteile mit größeren Abmessungen realisieren 
zu können. 
 
7.4 Offene Fragestellungen und Ausblick 
 
Um die pulvermetallurgische Herstellung von NiTi-Legierungen ausgehend von vorlegierten 
Pulvern im industriellen Maßstab durchführen zu können, ist die Zusammenarbeit mit einem 
etablierten Pulverhersteller notwendig. Anzustreben ist eine optimierte Verdüsung der NiTi-
Schmelze mit dem Ziel, einen möglichst hohen, für den MIM-Prozess geeigneten Feinanteil < 
25 μm zu erreichen und das Auftreten von Hohlkugeln und Satelliten bei der Verdüsung weit-
gehend zu vermeiden. Weiterhin ist es notwendig, eine Qualitätssicherung bei der Pulverher-
stellung einzuführen, die die Konstanz des Ni:Ti-Verhältnisses und gleichbleibend niedrige 
Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte gewährleistet. 
 
Zurzeit wird daran gearbeitet, das Know-How des MIM-Prozesses auch auf die Fertigung von 
Brackets aus NiTi für den Dentalbereich zu übertragen. Hierfür wurde am Institut ein entspre-
chendes Werkzeug angeschafft. Erste Bauteile konnten in der Doktorarbeit von Martin Bitzer 
unter Anwendung des Bindersystem BS05 erfolgreich hergestellt werden (Abbildung 7.1). 
Bei der Optimierung des Prozesses für diese Anwendung besteht eine wesentliche Herausfor-
derung in der geringen Bauteilabmessung. Die Wandstärke der Brackets beträgt an der dünns-
ten Stelle 180 μm. Um die Sinteraktivität der vorlegierten NiTi-Pulver zu verbessern und so 
die Restporosität im gesinterten Bauteil zu verringern, werden unterschiedliche Sinteradditive 
untersucht. Ein Beispiel ist die Zugabe einer geringen Menge von elementarem Ni-Pulver (< 1 
Gew. %), das die Sinteraktivität signifikant erhöht. 
 
 
Abbildung 7.1: Prototyp eines biomedizinischen Brackets hergestellt durch MIM ausgehend von vorlegierten 
NiTi-Pulvern. 
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Hochporöse NiTi-Formgedächtnislegierungen haben aufgrund ihrer pseudoelastischen Eigen-
schaften ein großes Potential für Knochenimplantate. Ungeachtet dessen wird deren Einsatz 
aufgrund des nicht vollständig zu vermeidenden Risikos der Ni-Freisetzung an das umliegen-
de Gewebe kontrovers diskutiert [Sha02, Sha08]. Eine viel versprechende Alternative stellt 
deshalb die Übertragung der Platzhaltermethode auf Ni-freie, Ti-basierte Formgedächtnisle-
gierungen dar, deren Bedeutung in den letzten Jahren zugenommen hat. Eine Literaturstudie 
zeigt, dass auch Legierungssysteme aus ausschließlich biokompatiblen Elementen wie z.B. 
Ti-Ta oder Ti-Nb-Zr eine ausreichende Ausprägung der Pseudoelastizität zeigen, um sie für 
die Implantatanwendung nutzen können [Kim05, Miy07, Bue09]. 
 
Wie bereits diskutiert, zeigen hochporöse NiTi-Legierungen bei höheren Verformungsgraden 
eine Überlagerung von plastischer Verformung und Pseudoelastizität. Um diesen Effekt bes-
ser zu verstehen und für ballistische Anwendungen im Bereich des Personenschutzes nutzen 
zu können, ist eine ausführliche Charakterisierung des Dämpfungsverhaltens hochporöser 
NiTi-Legierungen geplant. Ein Ansatz hierzu ist die Durchführung von Split Hopkinson Mes-
sungen. Im Rahmen dieser Untersuchungen ist weiter geplant, hochporöse NiTi-Werkstoffe 
systematisch hinsichtlich der funktionellen Ermüdung der Formgedächtniseigenschaften so-
wie der strukturellen Ermüdung der mechanischen Eigenschaften zu untersuchen. 
 
Ein aussichtsreicher Ansatz, um den bei der NiTi-Pulverherstellung anfallenden Grobanteil 
(Fraktion 45 – 100 μm) nutzen zu können, ist die Herstellung von Verschleiß- und Kavitati-
onsschutzschichten durch das Vakuumplasmaspritzen [Bra02a, Ste06, Mau07]. Entsprechen-
de Schichten werden derzeit hergestellt und umfassend charakterisiert [Rau11]. Entwick-
lungsziele sind die Verringerung der Oberflächenrauhigkeit und die Minimierung der Restpo-
rosität, um die Angriffsfläche für den Erosions- oder Kavitationsverschleiß zu reduzieren. 
Viel versprechende Anwendungsgebiete sind die Beschichtung von Turbinen- oder Pumpen-
komponenten. 
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8. Zusammenfassung 
 
Ziel der Arbeit war die Entwicklung pulvermetallurgischer Verfahrenstechniken für die end-
konturnahe Herstellung von biomedizinischen Implantaten aus Titan mit definierter Porosität 
sowie aus der Formgedächtnislegierung NiTi. Im letzteren Fall wurden sowohl die Herstel-
lung von Funktionsbauteilen mit möglichst hoher Dichte als auch von hochporösem NiTi-
Werkstoffen untersucht. Die Demonstration der Machbarkeit erfolgte an Implantat-
Prototypen. Ausgehend von einer umfassenden Charakterisierung der mechanischen und bio-
logischen Eigenschaften wurde das Verwertungspotential diskutiert und die Übertragbarkeit 
auf andere Anwendungsgebiete beurteilt. Die erzielten Ergebnisse können in kompakter Form 
wie folgt zusammengefasst werden. 
 
Pulvermetallurgie von porösem Titan 
Im Rahmen der Arbeit wurden zwei pulvermetallurgische Verfahrenstechniken entwickelt, 
mit denen hochporöse Titanbauteile endkonturnah hergestellt werden können. Die für die 
Funktion der Implantate wesentliche Makroporosität wurde in beiden Fällen durch geeignete 
Platzhalterwerkstoffe erreicht. Optional konnte in beiden Fällen auch eine stufenweise Gra-
dierung der Porosität eingebracht werden.  
 
Bei der ersten Verfahrensroute wird der Platzhalter (bevorzugt Ammoniumhydrogenkarbonat 
(NH4)HCO3) mit dem Titanpulver gemischt und aus der Mischung ein Halbzeug uniaxial oder 
kaltisostatisch gepresst. Zur Einstellung der Gradierung der Porosität erfolgt eine lagenweise 
Füllung der Pressform mit Mischungen, die sich in ihrem Platzhalteranteil unterscheiden. Die 
Presskörper weisen eine ausreichende Stabilität auf, um sie im ungesinterten Zustand (sog. 
Grünzustand) endkonturnah zu bearbeiten. Hierbei ist die zu erwartende Sinterschwindung als 
Aufmaß zu berücksichtigen. Im Anschluss wird der Platzhalter durch eine Wärmebehandlung 
thermisch zersetzt und so nahezu rückstandsfrei aus dem Bauteil entfernt. Die für die spätere 
Anwendung notwendige Stabilität erhält das Bauteil durch den abschließenden Sinterprozess. 
Die Machbarkeit der Methode wurde an den Prototypen einer porösen Hüftschale, eines in der 
Porosität gradierten Wirbelsäulenimplantats sowie eines mit einer porösen Beschichtung ver-
sehenen Zahnimplantats nachgewiesen. Ein weiterer Teil der Arbeit war eine grundlegende 
Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften sowie erste Zellkulturversuche mit huma-
nen Stammzellen. Die Ergebnisse stimmten mit unabhängig von dieser Arbeit durchgeführten 
Studien des Industriepartners Synthes überein, die die Eignung des porösen Titans als Implan-
tatwerkstoff nachweisen. Hierbei ist zu beachten, dass der beste Kompromiss aus dem für das 
Einwachsen des Knochens erforderlichen Porenanteil und der resultierenden mechanischen 
Stabilität gefunden werden musste. Als optimal wurde eine interkonnektierenden Porosität 
von ca. 60 – 65 Vol. % und einer Porengröße im Bereich von 100 – 500 μm angesehen. Ein 
ebenfalls wesentliches Ergebnis war der Nachweis der ausreichenden Stabilität bei statischer 
und dynamischer Belastung. Für die spätere Implantatanwendung muss sichergestellt sein, 
dass es weder bei der Operation noch bei der späteren Belastung im natürlichen Bewegungs-
ablauf zur Bildung von Bruchstücken der gesinterten Titanstege sowie abgeplatzten Pulver-
partikeln kommt, die unerwünschte Reaktionen im umliegenden Gewebe auslösen können. 
Das Know-How der Platzhaltermethode wurde an die Firma Synthes lizenziert, die 2007 ein 
in der Porosität gradiertes Wirbelsäulenimplantat (sog. Cage) auf den Markt gebracht hat, das 
als Abstandhalter bei einer kompletten Entfernung der Bandscheibe dient und die Versteifung 
benachbarter Wirbelkörper unterstützt. Die Markteinführung des Implantats weist die grund-
sätzliche Eignung der Verfahrenstechnik für biomedizinische Anwendungen nach. Der kom-
merzielle Erfolg wird durch eine Reihe weiterer Faktoren beeinflusst, die in Kapitel 5.3 aus-
führlicher diskutiert werden. Das große Marktpotential wird durch die Tatsache verdeutlicht, 
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dass derzeit nahezu alle großen Implantathersteller poröse Implantate auf dem Markt einge-
führt haben bzw. mit Nachdruck an deren Markteinführung arbeiten. 
 
Ein weiteres innovatives Verfahren, dass sich für die Herstellung endkonturnaher, in der Po-
rosität gradierter Implantate anbietet, ist der Zwei-Komponenten-Spritzguss (2C-MIM). Die-
ses Verfahren bietet sich an, wenn große Stückzahlen eines Implantattyps gefertigt werden 
sollen. Auch in diesem Fall wird die Makroporosität durch einen Platzhalter (hier z.B. NaCl) 
eingestellt. In der Arbeit konnte die prinzipielle Eignung des Verfahrens am Beispiel des 
obengenannten Wirbelsäulenimplantats gezeigt werden. Eine grundlegende Charakterisierung 
der mechanischen Eigenschaften poröser MIM-Bauteile aus Titan zeigte vergleichbare Werte 
zur „klassischen“ Platzhaltermethode. Für die industrielle Umsetzung ist aber noch eine wei-
tere Optimierung der Verfahrenstechnik erforderlich. Besonders bei hohen Platzhaltergehalten 
> 50 Vol. % besteht derzeit noch das Risiko, dass die Spritzgussanlage durch die groben 
Platzhalterpartikel verblockt. Zur Abhilfe erfolgt derzeit eine Feinabstimmung der Binder-
komponenten und des Feststoffgehalts der Spritzgussmasse.  
 
Eine Übertragung der Platzhaltermethode auf Massenmärkte, wie z.B. zur Herstellung von 
Leichtbauteilen für die Automobil- oder Luftfahrtindustrie, ist nur mit Einschränkungen mög-
lich. Insbesondere bei großen Bauteilabmessungen sind Probleme bei der verfahrenstechni-
schen Umsetzung zu erwarten, da z.B. die Platzhalterentfernung bei großen Wandstärken sehr 
lange dauert. Die besonderen Vorteile der Platzhaltermethode liegen deshalb in erster Linie in 
Anwendungsgebieten mit großer Wertschöpfung, wie am Beispiel des Wirbelsäulenimplantats 
gezeigt wurde. Eine mögliche Alternative stellt der Fun- und Lifestyle-Bereich (z.B. exklusi-
ve Sportgeräte) dar, der zum Teil noch größere Gewinnspannen in Aussicht stellt. 
 
Pulvermetallurgie von NiTi 
Die pulvermetallurgische Herstellung von NiTi-Formgedächtnislegierungen bietet dann Vor-
teile, wenn komplex geformte Bauteile in großen Stückzahlen gefertigt werden sollen. Das in 
dieser Arbeit für die endkonturnahe Formgebung bevorzugte Verfahren war der Metallpulver-
Spritzguss (Metal Injection Moulding MIM). Als Ausgangswerkstoff dienten einheitlich vor-
legierte NiTi-Pulver, die von kommerziellen Pulverherstellern ausgehend von NiTi-
Stangenmaterial gasverdüst wurden. Im Gegensatz zur Anwendung von Ni und Ti-
Elementpulvern bieten die vorlegierten NiTi-Pulver den Vorteil, dass im gesinterten Bauteil 
nahezu einphasige NiTi-Gefüge vorliegen. Beim Metallpulver-Spritzguss wurden optional 
Platzhalterpartikel (wiederum NaCl) eingesetzt, um auch den Nachweis der endkonturnahen 
Formgebung hochporöser NiTi-Formkörper zu erbringen. 
 
Die Eignung des Spritzguss-Prozesses für die Fertigung von biomedizinischen Bauteilen wur-
de am Beispiel einer Fußklammer demonstriert, die zum Aufbringen einer permanenten Last 
auf Knochendefekte im Zehenbereich vorgesehen ist. Die gesinterte Fußklammer zeigte den 
für die Funktion notwendigen Formgedächtniseffekt (Ein-Wege-Effekt) uneingeschränkt. Die 
Klemmkraft lag in der gleichen Größenordnung wie bei einer kommerziellen, über Umform-
technik hergestellten Fußklammer. Zur Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften 
sowie des Gefüges wurden zusätzlich Flachzugproben über den Metallpulver-Spritzguss end-
konturnah hergestellt. Die Proben zeigten im Zugversuch ein vollständig ausgeprägtes mar-
tensitisches Plateau, jedoch war die Länge des Plateaus gegenüber schmelzmetallurgisch her-
gestellten NiTi-Zugproben auf etwa 4 – 5 % verkürzt. Weiterhin ergab sich im Bereich des 
Plateaus ein kontinuierliche Steigung des Kurvenverlaufs. Alle Zugproben konnten nach 
Durchlaufen des Plateaus bis in den plastischen Bereich verformt werden. Im Vergleich zu 
schmelzmetallurgisch hergestellten Proben ergaben sich jedoch geringere Bruchspannungen 
im Bereich von 400 – 600 MPa. Die Bruchdehnungen lagen bei 10 – 20 % (im lösungsgeglüh-
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ten Zustand). Die wesentlichen Ursachen hierfür sind die nach dem Sintern vorliegende Rest-
porosität, die je nach Partikelgröße und Sintertemperatur im Bereich von 3 bis 12 % lag, so-
wie der erhöhte Volumenanteil der durch Sauerstoff stabilisierten Ti2Ni-Phase (in der Litera-
tur auch als Ti4Ni2Ox-Phase bezeichnet) sowie der TiC-Phase. Die Fremdphasen bilden sich 
bei der Prozessführung, da die intermetallische Phase NiTi so gut wie keine Löslichkeit für 
Sauerstoff und Kohlenstoff besitzt. Die oxidhaltige Phase wurde als Bruch auslösend identifi-
ziert. Die vergleichsweise hohe Restporosität ergibt sich aus der Tatsache, dass die NiTi-
Phase aufgrund des hohen Ordnungsgrads des Kristallgitters eine hohe Aktivierungsenergie 
für Sinterprozesse besitzt. Um für die Anwendung ausreichende Sinterdichten zu erhalten, 
sind deshalb Sintertemperaturen nahe der Schmelztemperatur (1310°C) notwendig. Trotz der 
Einschränkungen hinsichtlich der maximalen Bruchspannung und –dehnung konnten pulver-
metallurgische NiTi-Zugproben mehr als 50-mal pseudoelastischen Belastungszyklen bis 2 % 
Dehnung unterworfen werden, ohne dass es zu einem Versagen der Proben kam. Zurzeit wird 
daran gearbeitet, dass verfahrenstechnische Know-How auf die Fertigung von NiTi-Brackets 
zu übertragen. Diese werden für die Führung von orthodontischen Drähten im Dentalbereich 
eingesetzt. Durch Verwendung des Werkstoffs NiTi kann aufgrund der Pseudoelastizität ein 
verbesserter Klemmmechanismus gegenüber Brackets aus Edelstahl realisiert werden. Erste 
Brackets wurde gefertigt, an denen der Formgedächtniseffekt demonstriert werden konnte. 
 
Durch den Einsatz von Platzhalterwerkstoffen wurden NiTi-Proben mit einer Makroporosität 
bis 60 % durch den Metallpulver-Spritzgussprozess hergestellt. Die Proben zeigten im Druck-
versuch bis zu einer Deformation von 6,6 % eine nahezu vollständig ausgeprägte Pseudoelas-
tizität, die in Verbindung mit der Porosität besonders für Implantatanwendungen attraktiv 
erscheint. Pseudoelastisches, poröses NiTi nähert die mechanischen Eigenschaften des 
menschlichen Knochens besser als andere etablierte metallische Implantatwerkstoffe an, 
wodurch das Risiko der Spannungsabschirmung (sog. Stress-shielding) im Vergleich zu porö-
sem Titan noch weiter abnimmt. Die Machbarkeit soll an dem in der Porosität gradierten Wir-
belsäulenimplantat demonstriert werden, das bereits aus Titanpulvern realisiert wurde. 
 
Bei Deformationen größer als 6,6 % setzt bei den porösen NiTi-Formkörpern eine irreversible 
plastische Verformung ein. Trotz der zunehmenden plastischen Verformungsanteile zeigten 
die Probenkörper selbst bei einer Stauchung von 50 % noch eine pseudoelastische Rückver-
formung im Bereich von 5 %. Diese Eigenschaft ist für ballistische Anwendungen im Bereich 
des Personenschutzes sowie für Dämpfungsanwendungen aussichtsreich und wird in Zukunft 
näher untersucht. 
 
Wissenschaftlicher Fortschritt 
Entsprechend der Ausrichtung des Instituts für Energie- und Klimaforschung (IEK-1: Werk-
stoffsynthese und Herstellungsverfahren) lag der Fokus der vorliegenden Arbeit auf der Ent-
wicklung von pulvermetallurgischen Verfahrenstechniken zur endkonturnahen Herstellung 
von hochporösen Titan-Implantaten sowie NiTi-Bauteilen mit vollständig ausgeprägten 
Formgedächtniseigenschaften. In Bezug auf den zu Beginn der Arbeit vorliegenden Stand der 
Technik wurde ein deutlicher wissenschaftlicher und verfahrenstechnischer Fortschritt erzielt, 
der im Folgenden stichpunktartig zusammengefasst wird. 
 Etablierung der Platzhaltermethode zur Herstellung hochporöser Titan-Formkörper 
unter Einhaltung der Norm Titan grade 4. 
 Erfindung und verfahrenstechnische Umsetzung der Grünbearbeitung von Titanpul-
ver-Platzhalter-Presskörpern; endkonturnahe Fertigung von hochporösen Titan-
Implantaten. 
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 Realisierung einer stufenweisen Gradierung der Porosität durch Mehrfachbefüllung 
der Pressform mit Metallpulver-Platzhalter-Mischungen unterschiedlicher Platzhalter-
gehalte. 
 Erfindung und verfahrenstechnische Umsetzung des Metallpulver-Spritzgusses mit 
Platzhaltern; endkonturnahe Herstellung hochporöser Titan-Formkörper und Nachweis 
der Funktion ausgewählter Platzhalterwerkstoffe (z.B. NaCl). 
 Übertragung der Ergebnisse auf den Zwei-Komponenten-Spritzguss; Herstellung von 
Titan-Implantaten mit stufenweiser Gradierung der Porosität. 
 Entwicklung der vollständigen Prozesskette zur endkonturnahen Herstellung von  
NiTi-Bauteilen durch den Metallpulver-Spritzguss ausgehend von vorlegierten NiTi-
Pulvern; optional Einsatz der für Titanpulver etablierten Platzhalterwerkstoffe.  
 Klärung des Einflusses der bei der Prozessführung aufgenommenen Sauerstoff- und 
Kohlenstoff-Verunreinigungen auf das Gefüge und die mechanischen Eigenschaften 
von NiTi-Bauteilen. 
 Nachweis der Funktionsfähigkeit der obengenannten Verfahrenstechniken anhand von 
Implantat-Prototypen (Titan-Hüftschale mit durchgehender Porosität, Titan-
Wirbelsäulenimplantat mit gradierter Porosität, Titan-Zahnimplantat mit poröser Be-
schichtung, NiTi-Fußklammer); grundlegende Charakterisierung der mechanischen 
und biologischen Eigenschaften unter Berücksichtigung der geltenden Normen. 
 Lizenzierung der Methode der Grünbearbeitung an die Firma Synthes; Markteinfüh-
rung eines in der Porosität gradierten Wirbelsäulenimplantats aus Titan durch die Fir-
ma Synthes. 
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 - Sinterung von Drähten und Gestricken 35, 146
 - Platzhaltermethode 35
 - Replicamethode (Suspensionsbeschichtung, CVD) 36, 147
 - Aufschäumen von Suspensionen 37
 - Combustion-Synthese 37, 147, 191, 200, 202
 - Expansion von Gasen 38
 - Selektives Schmelzen mit Laser oder Elektronenstrahl 39, 147, 169, 195
 - Feinguss 40
 
Prototypen 
 - siehe Implantat-Prototypen 
 
Pseudoelastizität 
 - NiTi (MIM) 29, 178, 197
 - Poröses NiTi (MIM) 182, 185, 199
 
Rheologie
 - Messprinzipien (Rotations-, Kapillarviskosimeter) 74
 - Binder und Bindersysteme 110
 - Feedstocks 112
 
Selective Laser Melting SLM 39, 169, 195
 
Sinterung
 - Poröses Titan (Grünbearbeitung) 46, 91
 - Poröses Titan (MIM) 64, 117
 - NiTi (MIM) 71, 151, 193
 - poröses NiTi (MIM) 71, 152, 193
 
Sinterschwindung 
 - siehe Maßhaltigkeit 
 
Struktur-Kompatibilität 13
 
Stress-shielding (Spannungsabschirmung) 13, 140, 201
 
Thermische Entbinderung 64, 117
 
Thermogravimetrie TGA 46, 80, 117
 
Tierversuch 85, 132, 142
 
Titan- und Titanlegierungen 
 - CP-Ti, grade 1 bis grade 4 18, 100, 155
 - Legierungen (Ti-6Al-4V, Ti-6Al-7Nb) 20
 - mechanische Kennwerte 19, 20
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Vermarktungspotential
 - Poröses Titan (Grünbearbeitung) 143, 144, 149
 - Poröses Titan (MIM) 145
 - Benchmark poröse Implantate 146
 - NiTi (MIM) 202
 - Poröses NiTi (MIM) 202
 
Verunreinigungsgehalte (Sauerstoff, Kohlenstoff, Stickstoff) 
 - Ausgangspulver Titan 41, 54
 - Ausgangspulver NiTi 67
 - Poröses Titan (Grünbearbeitung) 101
 - Poröses Titan (MIM) 119
 - NiTi (MIM) 155, 193
 - Poröses NiTi (MIM) 155
 - Bildung von Sekundärphasen (Ti4Ni2Ox, TiC) 156, 186, 192
 
Viskosität
 - siehe Rheologie 
 
Warmpressen 62, 70
 
Wärmebehandlung von NiTi 
 - Werkstoffkundliche Grundlagen der Ni4Ti3-Ausscheidung 27
 - Parameter 71
 - Einfluss auf mechanische Eigenschaften 159, 174, 196
 
Wicken 63, 114, 192
Zahnimplantat 52, 105, 128
 
Zellkulturversuche 
 - Messprinzip 84
 - Poröses Titan 131, 142
 - Poröses NiTi 187
 
Zugprobe 
 - hergestellt durch Funkenerosion 84
 - hergestellt durch MIM 72, 163
 
Zugversuche, statisch 
 - Messprinzip und Probengeometrien 72, 83, 84, 164
 - NiTi (HIP) 171
 - NiTi (MIM) 83, 169, 176, 197
 - Bruchverhalten NiTi 172, 174, 178, 197
 
Zugversuche, dynamisch 
 - Messprinzip und Probengeometrien 84
 - NiTi (MIM) 178
 
2C-MIM (Zwei-Komponenten-Spritzguss) 61, 64, 119, 120, 137
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